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1 Introducción: Motivación y Objetivos. 
 Desde que a principios de la década de los 90 aparecieran las primeras publi-
caciones referidas a la puntos cuánticos auto-ensamblados, se ha tratado de controlar 
sus propiedades mediante diversas técnicas. Una de estas técnicas para  modificar las 
propiedades de confinamiento cuántico de puntos cuánticos auto-ensamblados (QDs) 
por epitaxia de haces moleculares (MBE) de InAs sobre GaAs(001), es mediante su 
recubrimiento con una capa de GaAs de un espesor menor que la altura de los mismos. 
(Appl. Phys. Lett.,Vol.71, No.14, 2015, 1997) . Mediante esta técnica, se modifica en 
gran medida el tamaño y la morfología de los puntos cuánticos iniciales, lo que da 
lugar a cambios en sus propiedades de confinamiento y emisión óptica. Particularmen-
te interesante resulta la obtención, bajo determinadas condiciones de crecimiento, de 
estructuras con forma de anillo (anillos cuánticos o QRs), que eventualmente podrían 
presentar propiedades propias de sistemas anulares, tales como la captura de corrientes 
persistentes o efectos de desfase del tipo Arahonov-Bohm. Sin embargo, durante años 
posteriores, no hubo publicaciones que reprodujeran estos resultados en otros labora-
torios del mundo. Esto fue debido principalmente a la dificultad de reproducir las con-
diciones adecuadas de fabricación entre los diferentes sistemas de crecimiento epi-
taxial. 
 El principal objetivo de esta tesis es estudiar detalladamente cómo y por qué 
se obtienen anillos cuánticos a partir de puntos cuánticos bajo determinadas condicio-
nes de crecimiento; y realizar una descripción detallada de las condiciones de creci-
miento necesarias para que esta transformación tenga lugar. Se pretende con esto esta-
blecer una metodología reproducible en cualquier sistema de epitaxia de haces 
moleculares. Se estudiaran las propiedades de morfología QRs embebidos en matrices 
de GaAs mediante técnicas de microscopía en sección transversal, y de capas apiladas 
de QRs. Así mismo, se pretende demostrar que existen diferencias esenciales en las 
propiedades de confinamiento cuántico entre los puntos cuánticos y los anillos cuánti-
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cos. Se estudiarán para ello las propiedades de emisión óptica (fotoluminiscencia) y 
las características de los espectros de capacitancia voltaje de puntos cuánticos y anillos 
cuánticos embebidos en dispositivos del tipo diodo Schottky. 
 El trabajo presentado en esta memoria ha sido desarrollado en el grupo de 
epitaxia de haces moleculares del Instituto de Microelectrónica de Madrid (IMM-
CNM-CSIC). Las muestras han sido fabricadas en el reactor de epitaxia de haces mo-
leculares del propio centro. La morfología de QDs y QRs se caracterizó mediante mi-
croscopía de fuerzas atómicas (AFM) y se caracterizaron las propiedades ópticas en el 
rango de temperaturas de 15 a 300K, mediante fotoluminiscencia (PL) a diferentes 
potencias de excitación. Esta caracterización se empleó como realimentación de los 
parámetros de crecimiento con el fin de optimizar la formación de QR a partir de QDs. 
Esto permitió controlar las propiedades de confinamiento cuántico, y por tanto, la 
emisión de PL a temperatura ambiente en el rango de 1250 nm. a 950nm. 
 Una vez optimizada la formación de QRs, se realizó un estudio de las pro-
piedades de capas apiladas de QRs mediante AFM y PL. En colaboración con la Uni-
versidad de Cádiz, se estudiaron mediante microscopía de transmisión de electrones en 
sección transversal (XTEM), las propiedades de capas simples y apiladas de QRs ente-
rrados en matrices de GaAs. En colaboración con la Universidad de Eindhoven 
(Holanda), se estudiaron mediante  microscopía túnel de barrido en sección transversal 
(XSTM), la morfología y la composición de capas simples y apiladas de QRs enterra-
dos en matrices de GaAs. 
 Se empleó la espectroscopia de capacitancia-voltaje combinada con la PL a 
baja temperatura para estudiar la estructura de niveles energéticos de QDs y QRs. Para 
ello se diseñaron, fabricaron y procesaron estructuras del tipo diodo Schottky  tipo 
N(para los niveles electrónicos) y tipo P (para los niveles de huecos) con QDs y QRs 
embebidos en su interior, así como muestras sin nano-estructuras para el estudio de la 
capacidad geométrica. 
 Durante la realización de esta tesis se realizaron dos estancias breves. Una de 
6 meses en el grupo de Nano-Óptica de la universidad Heriot-Watt (Eldimburgo, Es-
cocia) dirigido por el Dr. Richard Warburton, donde se estudiaron las propiedades 
ópticas de QRs aislados, mediante espectroscopia confocal a baja temperatura(4.2K), 
bajo la acción de campos eléctricos verticales y laterales. Y otra de una semana en la 
Universidad Católica de Lovaina (Bélgica), dirigido por el Profesor Víctor Moshchal-
kov donde se estudio la magneto-fotoluminiscencia a baja temperatura(4,2K) y altos 
campos magnéticos(50T) de capas simples de QDs y QRs, y de capas apiladas de 
QRs. 
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2 Crecimiento mediante epitaxia por 
haces moleculares (MBE) 
2.1 Introducción 
Sin duda alguna, gran parte del trabajo y esfuerzo realizado durante esta tesis 
doctoral se ha dedicado a la fabricación de muestras sobre substratos de GaAs (001), 
en el reactor de epitaxia por haces moleculares (MBE del inglés “Molecular Beam 
Epitaxy”) del IMM. Por eso, este capítulo es una parte esencial de esta memoria y se 
le ha dedicado una atención especial. El objetivo del capítulo no es solamente descri-
bir la técnica de fabricación mediante MBE, sino además realizar una descripción 
detallada de los parámetros de crecimiento empleados para la fabricación de las mues-
tras estudiadas en esta tesis y de cómo controlarlos, de tal modo que se puedan repro-
ducir en el futuro no sólo en el reactor del IMM sino en otros reactores de MBE. 
El capitulo se desarrollará de la siguiente manera. Primero se realizará una 
descripción general de la técnica de crecimiento epitaxial, así de cómo es un reactor de 
MBE y sus partes más importantes. Se realizará una descripción detallada del reactor 
de MBE del IMM, ya que todas las muestras estudiadas durante esta tesis, han sido 
fabricadas en el. Debido a que las condiciones de crecimiento dependen fuertemente 
del material empleado y de sus propiedades en la superficie, se dedicará un apartado a 
la descripción de las reconstrucciones superficiales de los materiales empleados en 
este trabajo, GaAs, InAs y AlAs en la superficie (001). Este apartado es de vital im-
portancia puesto que las reconstrucciones superficiales de estos materiales se han em-
pleado en esta tesis doctoral para calibrar y controlar las condiciones de crecimiento. 
Con el fin de monitorizar las diferentes reconstrucciones superficiales y los procesos 
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de crecimiento se ha empleado la técnica de caracterización in-situ de difracción de 
electrones reflejados de alta energía, esta técnica es esencial en cualquier reactor de 
MBE y por tanto el siguiente apartado estará dedicado a ella. Una vez explicados estos 
conceptos, se describirán brevemente la cinética y los diferentes procesos que tienen 
lugar durante el crecimiento mediante MBE, así como los diferentes parámetros que se 
emplean para controlarlos. Por último, se dedica especial atención al calibrado de los 
parámetros de crecimiento: Temperatura del substrato, Temperatura de las células de 
efusión (o velocidades de crecimiento), presiones de haz equivalentes y especies quí-
micas de elemento V(As2 o As4 en nuestro caso). Ya que durante la realización de este 
trabajo se han empleado múltiples parámetros de control con el fin de obtener una alta 
reproducibilidad en las propiedades de las muestras estudiadas.  
2.2 La epitaxia por haces moleculares: Descripción 
del reactor de MBE del instituto de microelec-
trónica de Madrid 
Existen múltiples técnicas de deposición de películas delgadas en función de 
sus aplicaciones y de los diferentes materiales que se emplean para fabricarlas, tales 
como el “sputtering” reactivo para óxidos, la evaporación mediante bombardeo de 
electrones para metales, la ablación láser para óxidos magnéticos, etc. De todas ellas, 
el MBE es una de las más asentadas y estudiadas para la fabricación de heteroestructu-
ras semiconductoras y dispositivos de materiales III-V, II-VI o IV-VI, tanto en la in-
vestigación fundamental como industrialmente1.  
Se denomina epitaxia por haces moleculares al crecimiento de películas del-
gadas que se obtiene al hacer reaccionar uno o varios haces moleculares en la superfi-
cie de un substrato que se encuentra a una temperatura elevada, entre 300 y 650 ºC 
para semiconductores III-V, en condiciones de ultra alto vacío (UHV, del inglés “Ul-
tra High Vacuum”). Cuando las condiciones de la reacción son adecuadas, la película 
delgada crece reproduciendo la estructura cristalina en la superficie del substrato, de 
ahí la denominación de epitaxia o crecimiento epitaxial (del griego “epi”=sobre y 
“taxis”=orden)2. Existen diversas variantes del MBE dependiendo de la naturaleza de 
los flujos empleados para transportar los elementos reactivos si bien se agrupan en dos 
grandes grupos, A) los que emplean elementos químicamente puros, sólidos o líqui-
dos, para generar los flujos mediante la efusión de gas sublimado o evaporado térmi-
camente, que denominaremos MBE y que es el método empleado en el reactor de 
MBE del IMM y que se ha utilizado para fabricar las muestras de esta tesis; y B) Los 
que emplean flujos de gas de compuestos químicos (generalmente metal-orgánicos en 
el caso de semiconductores) que al reaccionar en la superficie generan un gas residual 
que es extraído de la campana de vacío, y se suele denominar epitaxia en fase vapor 
(VPE del inglés “Vapour Phase Epitaxy”)3. Si bien la técnicas de deposición epitaxial 
comenzaron aplicándose a sistemas semiconductores como el GaAs, el AlAs o el Si, 
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hoy día es una técnica extendida a multitud de materiales como semiconductores II-
VI, III-V, materiales metálicos, óxidos o materiales orgánicos 
La principal ventaja de las técnicas epitaxiales aplicadas a los materiales se-
miconductores, es que permiten obtener materiales con una extraordinaria pureza tanto 
homoepitaxiales (material o compuesto, como el Si o el GaAs) como heteroepitaxiales 
(SiGe sobre Si, CdTe sobre HgTe, InAs sobre GaAs o InAs sobre InP) controlando 
con gran precisión la calidad de las intercaras. Además es una técnica fundamental en 
el desarrollo y fabricación de dispositivos (como transistores de alta velocidad o dio-
dos emisores de luz) pues permite modular el nivel de dopado en cada material de 
manera intencional. Las ideas fundamentales que permitieron el desarrollo de las téc-
nicas de MBE para materiales semiconductores, se deben al método de “las tres tem-
peraturas” propuesto por Günther en 1958 4,5 y que se comentará en el apartado 2.5. si 
bien la técnica fue desarrollada unos diez años después por J. R. Arthur y A.Y. Cho, 
que investigaron la interacción entre flujos de Ga y As2 y una superficie de GaAs 
(001)6,7,8. 
Una condición necesaria para que el crecimiento mediante MBE tenga éxito es 
que las reacciones entre los haces moleculares y el substrato tengan lugar en condicio-
nes de ultra alto vacío (UHV, del inglés “Ultra High Vacuum”), el UHV no sólo re-
quiere presiones de base inferiores a 10-10 mbar, sino también la ausencia de moléculas 
de agua fisi-sorbidas y quimi-sorbidas en las paredes internas de la campana de vacío, 
condición que sólo se consigue calentando la misma durante varios días a temperatu-
ras típicas de 180 ºC (proceso que se conoce como “horneo” de la campana). Las con-
diciones de UHV minimizan la incorporación de impurezas durante el crecimiento del 
cristal debido a que el recorrido libre medio de las moléculas o átomos que conforman 
el haz molecular en dichas condiciones, es mucho mayor que la distancia entre el pun-
to de origen del haz y la superficie del substrato, por tanto, la posible interacción entre 
los haces y las moléculas del gas residual es mínima. Además, en condiciones de UHV 
la contaminación de la superficie del substrato por incorporación directa de las molé-
culas del gas residual es mínima9,10. 
Los haces moleculares se obtienen a partir de la sublimación o evaporación de 
elementos sólidos o líquidos mediante células de efusión del tipo knudsen, dentro de la 
campana de UHV. En este tipo de células el material que se desea evaporar es introdu-
cido en un crisol de material cerámico (generalmente Nitruro de Boro Pirolítico o 
PBN) muy resistente a las altas temperaturas y que una vez desgasificado adecuada-
mente, se mantiene inerte en condiciones de crecimiento por MBE (esto es, no reac-
ciona con los haces moleculares, ni desgasifica contaminantes a las temperaturas de 
trabajo). Rodeando al crisol se encuentra una resistencia (generalmente de Tantalio o 
Tungsteno) por la que se hace pasar una corriente, y que permite calentar el material 
que contiene el crisol. De este modo se obtiene un haz molecular mediante sublima-
ción o evaporación del material, cuyo flujo es directamente proporcional a la tempera-
tura del crisol. Para controlar la temperatura se coloca un termopar en contacto con la 
base del crisol, cuya salida se conecta a un controlador de temperatura que gestiona la 
potencia necesaria que debe circular por la resistencia para que la temperatura medida 
en la base del crisol se mantenga constante, mediante un bucle de realimentación elec-
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trónica. La velocidad de crecimiento de la capa es directamente proporcional al flujo 
del material evaporado y depende exponencialmente de la temperatura de la célula, 
que es el parámetro de control. Con el fin de evitar la pérdida de calor por radiación, 
minimizar el consumo de potencia y uniformar la temperatura, toda la célula se rodea 
de pantallas reflectoras (generalmente fabricadas con molibdeno o tantalio). Esto es 
fundamental, puesto que para poder mantener una velocidad de crecimiento constante 
y uniforme, es necesario mantener estable la temperatura de la célula. En algunos ca-
sos, se rodea a la célula o parte de ella por un serpentín por el que se hace circular 
agua con un caudal y una temperatura constante. Se evita de este modo un posible 
sobrecalentamiento de algunos puntos determinados de la célula (como soldaduras), y 
al mismo tiempo se mejoran la uniformidad y estabilidad de la temperatura, puesto 
que la disipación de calor en el entorno del serpentín se mantiene constante. Las pan-
tallas reflectoras y el serpentín de refrigeración minimizan la aparición de puntos ca-
lientes en la campana de UHV, que actuarían como fuentes de contaminación de la 
epitaxia. Es importante destacar la necesidad de apantallar la radiación de las células 
con el fin de evitar la interacción entre células adyacentes (fenómeno conocido como 
“cross talking”) que modificaría la temperatura de las células de una manera no con-
trolada. 
El diseño y geometría de la célula de efusión dependen del material que se 
desea evaporar, nosotros distinguiremos dos grupos, las que se emplean para la evapo-
ración de elementos del Grupo III y dopantes, y las que se emplean para la evapora-
ción de elementos del grupo V. Un esquema de una célula Knudsen para la evapora-
ción de elementos del grupo III (Ga, Al, In) o dopantes (Si, Be) se muestra en la figura 
2.1 (a), también se muestra una fotografía (figura 2.1 (b)) de la célula para evapora-
ción de In empleada en esta tesis, y que ha sido fabricada en el IMM. Como se obser-
va en la fotografía, en este tipo de células es posible interrumpir de manera controlada 
el flujo evaporado, mediante una pantalla deflectora que se puede interponer en la 
 
Figura 2.1: (a) Esquema de una célula de efusión tipo Knudsen para materiales del 
grupo III o dopantes (Si o Be en nuestro caso) (tomada de la referencia 10). (b) Fotogra-
fía de la célula empleada en esta tesis para la evaporación de In y que ha sido fabricada 
en el IMM. 
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boca de la célula, el flujo 
se restablece retirando la 
pantalla. Estas pantallas se 
accionan desde el exterior, 
y mediante su empleo se 
controla la cantidad de 
material depositado (eva-
porado) con mucha preci-
sión (~0.01MC). En el 
caso de las células para 
evaporación de elementos 
del grupo V (As, P) el 
diseño de las células es 
diferente, tal y como se 
muestra en la figura 2.2 (a). 
En este caso, el flujo se 
interrumpe sellando la 
boca del crisol mediante 
un tapón de cuarzo. Ade-
más, el flujo de moléculas 
se hace pasar por un fila-
mento caliente (fabricado 
de tungsteno o tantalio) 
situado en la boca de la 
célula. Este filamento 
alcanza temperaturas de 
unos 1000 ºC y permite disociar térmicamente los tetrámeros de elemento V en díme-
ros (As4 en As2 o P4 en P2). Este filamento se llama “Cracker”, y su temperatura se 
suele controlar mediante un termopar adicional. Una fotografía de la célula empleada 
en esta tesis para la evaporación de As4 y As2 puede verse en la figura 2.2(b) y que ha 
sido fabricada y diseñada en el IMM. 
En la figura 2.311 se muestra un esquema simplificado de la metodología em-
pleada en el crecimiento de heteroestructuras semiconductoras de materiales III-V 
mediante MBE. El esquema ilustra el crecimiento de un semiconductor dopado tipo n. 
El substrato monocristalino es calentado mediante una resistencia de tantalio, y su 
temperatura es monitorizada mediante un termopar próximo a la parte trasera del subs-
trato, y se controla mediante un controlador de temperatura. Como veremos más ade-
lante, la temperatura del substrato es un parámetro crítico para la calidad y reproduci-
bilidad de las muestras, y es difícil de controlar.  
La apertura y cierre de las diferentes pantallas permite seleccionar los materia-
les a evaporar, y el tiempo de duración del pulso abierto-cerrado de cada pantalla, 
determina la cantidad de material depositado. El dopado intencional se controla de la 
misma manera. Los flujos de las diferentes células pueden medirse en unidades de 
presión equivalente (BEP, del inglés “Beam Equivalent Pressure”) mediante un ma-
 
Figura 2.2: (a) Esquema de una célula de efusión tipo 
Knudsen para materiales del grupo V (tomada de la refe-
rencia 10) (b) Fotografía de la célula empleada en esta tesis 
para la evaporación de As2 o AS4, y que ha sido fabricada 
en el IMM. 
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nómetro de ionización que puede colocarse en la posición en la que estaría el substra-
to, y luego retirarse durante el crecimiento. La velocidad de crecimiento de la epi-capa 
es proporcional a los flujos de los haces moleculares, y por tanto puede establecerse 
una correspondencia entre velocidad de crecimiento (Vc) y BEP. Este método es em-
pleado en muchos laboratorios para fijar las temperaturas de las diferentes células, a 
las Vc deseadas; veremos en la sección 2.6 las precauciones que se deben tomar al 
emplear correspondencias BEP-Vc.  
Como se observa en la figura, el ángulo relativo entre la dirección normal a la 
superficie del substrato y el eje de las células (eje del crisol) motiva la aparición de un 
gradiente en el espesor depositado. Este gradiente depende de factores geométricos 
como el ángulo relativo, la divergencia del haz molecular y la distancia entre las célu-
las y el substrato. En algunos casos, como en el crecimiento de nanoestructuras auto-
ensambladas, este gradiente puede resultar beneficioso para controlar la densidad de 
nanoestructuras por unidad de área, si bien en la gran mayoría de los casos es necesa-
rio minimizar sus efectos, pues da lugar a desuniformidades de composición, dopado 
intencional, etc., que modifican y perjudican la calidad y propiedades de las heteroes-
tructuras que se desean obtener. Estos efectos se minimizan, haciendo rotar el substra-
 
Figura 2.3: Esquema simplificado del proceso de crecimiento de semiconductores III-V 
mediante MBE (tomado de la referencia 11 y modificada) 
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to sobre la dirección normal a la superficie de crecimiento. Debido a las bajas Vc (entre 
0.15 y 1.5 µm/h), velocidades de rotación bajas (entre 5 y 20 rev/min) son suficientes. 
Las principales ventajas del crecimiento mediante MBE frente a otras técnicas 
de deposición epitaxial para semiconductores III-V se resumen a continuación12: 
• La rápida velocidad de actuación de los mecanismos de apertura/cierre de 
las células (pantallas o tapones) junto con el control de la temperatura de 
las células de efusión, permiten controlar con mucha precisión los flujos 
de los distintos haces moleculares. Así, es posible obtener intercaras 
abruptas entre los diferentes materiales epitaxiados y controlar con gran 
precisión el dopado intencional o la composición de las heteroestructuras, 
a lo largo de la dirección de crecimiento. 
• Las bajas Vc (entre 0.15 y 1.5 µm/h) permiten controlar el espesor de las 
capas depositadas a lo largo de la dirección de crecimiento con resolución 
atómica y de forma reproducible. 
• La temperatura del substrato durante el crecimiento en condiciones de 
MBE (entre 400 y 650 ºC) no es excesivamente elevada, con lo que se re-
ducen de manera considerable los efectos de la interdifusión de elementos 
y de los dopantes en las intercaras. Este es un efecto que tiene consecuen-
cias drásticas en las propiedades (morfología y confinamiento cuántico) 
de nanoestructuras autoensambladas, como se describirá en el capítulo 1. 
• En condiciones óptimas de crecimiento, se produce una mejora progresiva 
de la planicidad* de la superficie, debido a los mecanismos de crecimien-
to, que se comentarán en la sección 2.5. 
• El MBE permite la caracterización “in-situ” y en tiempo real de los pro-
cesos de crecimiento, de la calidad de la superficie o de la incorporación y 
la contribución a la tensión acumulada de diferentes elementos durante el 
crecimiento; mediante diversas técnicas como la difracción de electrones, 
la reflectancia diferencial, o la medida de la evolución de la tensión duran-
te el crecimiento de heteroestructuras y nanoestructuras11, 13. 
Un esquema del sistema de crecimiento mediante MBE del IMM en el cual se 
han fabricado las muestras con las que se ha realizado esta tesis doctoral, se presenta 
en la figura 2.4.13. El sistema está compuesto de dos reactores independientes, llama-
dos MBEII y MBEIII, comunicados entre si mediante diversas cámaras que permiten 
la introducción/extracción de las muestras al sistema, así como su transferencia al 
reactor o su caracterización “in situ”; todas las campanas están comunicadas/aisladas 
entre si a través de válvulas de UHV. Los dos reactores constan de constan de las si-
guientes células de efusión: Ga, Al, In, As2/As4, P2/P4, H, y Si, Be como dopantes n y 
p respectivamente. El MBEII consta, además, de una célula de Sb. 
Ambos sistemas están preparados para trabajar con substratos de 2 o 3 pulga-
das de diámetro. Sin embargo, en la mayoría de las muestras que se fabrican, no es 
                                                     
* Consultada la RAE sobre cómo expresar en castellano la cualidad de plano, la Comisión de Vocabulario Científico y 
Técnico respondió: “La Comisión de Vocabulario Científico y Técnico ha estudiado ya esta cuestión y ha resuelto 
proponer la adición de la palabra “planicidad” para la 23.ª edición del DRAE, cuyos trabajos preparatorios están en 
curso.” 
  23 
necesario emplear superficies tan amplias para su posterior caracterización. Por tanto, 
se emplean como substratos porciones clivadas de unos 2x2 cm2 a partir de obleas más 
grandes. Esto pequeños substratos se pegan mediante indio en la superficie de obleas 
de silicio de 3’’ que actúan de porta-substratos. Los porta-substratos se montan en un 
carro transportador fabricado en acero, con capacidad para cuatro obleas (ver figura 
2.5). 
El carro con los substratos se introduce al sistema a través de las esclusas de 
entrada. Cada sistema consta de una esclusa de entrada aislada del resto del sistema 
mediante una válvula de UHV; que está bombeada mediante una bomba turbo molecu-
lar acoplada a una bomba rotatoria, y alcanza presiones base de 10-9 mbar. Un sistema 
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de venteo mediante nitrógeno seco, permite romper el vacío en la esclusa de manera 
controlada hasta obtener presión atmosférica, para introducir/extraer el carro; y evita 
la entrada de vapor de agua a la campana, lo que permite obtener nuevamente condi-
ciones de UHV una vez introdu-
cido/extraído el carro mediante 
un breve horneo. 
Este horneo rápido se 
realiza con un sistema de lámpa-
ras halógenas que calientan el 
interior de la esclusa, evaporan-
do el posible agua adsorbida en 
las paredes, el carro o los subs-
tratos. Todo el proceso de car-
ga/descarga hasta recuperar las 
condiciones de UHV se realiza 
en menos de una hora. Una vez 
en el interior del sistema, el ca-
rro transportador puede moverse 
de una esclusa a otra a través de 
las campanas intermedias me-
diante un sistema de raíles, ac-
tuado desde el exterior mediante manipuladores mecánicos rotatorios. 
Cada esclusa de entrada está conectada a una pre-cámara, donde se realiza la 
transferencia del carro transportador al horno del substrato mediante una barra de 
transferencia, actuada desde el exterior mediante un sistema magneto-mecánico. Esta 
barra de transferencia también actúa de sistema de sujeción del substrato (o del porta-
substratos de Si) y del horno durante la epitaxia. Ambas pre-cámaras están bombeadas 
mediante bombas iónicas con elementos de titanio y alcanzan presiones base de 10-10 
mbar cuando están aisladas del resto de campanas. La barra de transferencia se intro-
duce en el reactor durante el crecimiento de las muestras por lo que la pre-cámara está 
comunicada con el reactor durante el proceso. Cada pre-cámara consta de un detector 
de masas cuadrupolar que permite monitorizar las especies químicas presentes en la 
atmósfera de UHV, así como sus proporciones con respecto a la presión base. 
Cada reactor consta de dos bombas iónicas con elementos de titanio, una sub-
limadora de titanio y un sistema de criobombeo formado por un serpentín que rodea 
las paredes del reactor y una cazoleta en la base del reactor; por las que se hace circu-
lar nitrógeno líquido durante los procesos de crecimiento. La presión base del reactor 
cuando las células de efusión no están encendidas y se hace circular nitrógeno líquido 
por el sistema de criobombeo puede llegar alcanzar 10-12 mbar (fuera del rango del 
manómetro de ionización Bayard-Alpert empleado). La presión base típica durante los 
procesos de crecimiento con las células de efusión a temperatura de trabajo y las pan-
tallas cerradas es de de 10-9 mbar. Cada reactor consta de un cañón de electrones y una 
pantalla fosforescente para la caracterización “in situ” mediante difracción de electro-
nes, técnica que será explicada en la sección 2.4, y de una ventana de observación 
 
Figura 2.5: Fotografía de dos de las cuatro obleas 
porta-substratos montadas en el carro transportador. 
Se observan también los substratos de GaAs(001) 
pegados con indio. 
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enfrentada al substrato y que permite realizar diversas técnicas de caracterización ópti-
ca “in situ” y  en tiempo real durante los procesos de crecimiento, tales como la re-
flectancia diferencial13, 14,15 o la medida de la evolución de la tensión11,16,17.  
En la figura 2.6 puede observarse una fotografía del exterior del reactor 
MBEII del IMM, donde pueden verse etiquetadas las posiciones de las células de efu-
sión, la ventana de observación o el cañón de electrones. Asimismo puede observarse 
el complejo entramado de cables y tubos empleados para la alimentación eléctrica de 
las células, su refrigeración, y para lectura de los termopares. En la figura 2.7 se mues-
tra una fotografía del interior del reactor MBEIII tomada desde la posición en la que 
se encontraría el substrato; la fotografía fue tomada a través de la brida que sujeta el 
cañón de electrones. 
Las pre-cámaras de cada reactor están comunicadas entre sí mediante una 
campana (llamada “Auger”) que sirve de unión entre los dos sistemas, y que permite 
realizar espectroscopia Auger de las muestras fabricadas sin necesidad de exponer la 
superficie a presión atmosférica, esta campana consta de bombeo de iónica (10-9 
mbar). Esta campana se emplea como aparcamiento del carro transportador durante los 
procesos de crecimiento. El “Auger” está comunicado con una cámara donde se en-
cuentra instalado con un microscopio túnel de barrido. La apertura y cierre de las pan-
tallas o tapones de las diferentes células de efusión están controladas por un sistema de 
“actuadores” electro-neumáticos muy rápidos diseñado en el IMM, que funcionan con 
aire a presión. Los actuadores son rotatorios lo que minimiza el impacto al final del 
 
Figura 2.6: Fotografía del reactor del sistema MBEII del IMM visto desde el exterior. 
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ciclo de apertura/cierre. La rápida respuesta de las electro-válvulas (∼ 0.05 s) permite 
tiempos de apertura/ cierre del orden de tOn

Off=tOff

On∼ 0.1s. Además el sistema de ta-
pones que controla la apertura/cierre de las células de elemento V ha sido fabricado y 
diseñado en el IMM, y permite obtener una relación de flujos Φon_/ΦOff > 150. Todo el 
sistema: alimentación y temperatura del substrato, células de efusión y “crackers”; así 
como la apertura y cierre de las pantallas/tapones de las células, está gestionado por 
ordenador, lo que permite un excelente control y reproducibilidad de los procesos de 
crecimiento (espesores depositados, composición y dopado intencional). 
Todas las muestras investigadas durante el desarrollo de esta tesis doctoral han 
sido fabricadas en el sistema MBEIII, empleando substratos de GaAs(001) y las 
células de efusión de: As2/As4, Ga, Al, In; y Si, Be, cómo dopantes n y p respectiva-
mente. 
Antes de continuar hablando de los procesos y mecanismos que tienen lugar 
durante el crecimiento mediante MBE, es necesario introducir brevemente las 
diferentes superficies en donde dichos procesos tienen lugar. 
 
Figura 2.7: Fotografía del interior del reactor MBEIII tal y como se ve desde la posi-
ción del substrato. 
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2.3 Reconstrucciones superficiales de GaAs, AlAs 
e In(Ga)As con la orientación (001) 
Durante el crecimiento mediante MBE, todos los mecanismos físico-químicos 
que dan lugar a la epitaxia, tales como la cinética de incorporación o desorción, la 
difusión por la superficie, la interdifusión, etc., tienen lugar en la superficie del subs-
trato. Por tanto, las reconstrucciones superficiales del substrato son determinantes a la 
hora de controlar y comprender el crecimiento mediante MBE. Con el fin de facilitar 
la compresión de capítulos posteriores, en este apartado realizaremos una brevísima 
descripción de las reconstrucciones superficiales más relevantes encontradas durante 
la fabricación de las muestras de esta tesis, en superficies con la orientación (001) de 
GaAs, AlAs o In(Ga)As. 
En las superficies de semiconductores III-V, cuya estructura cristalográfica en 
volumen es la zinc-blenda18, los átomos de la superficie no pueden formar enlaces con 
átomos de capas superiores, apareciendo enlaces “colgantes” (o “dangling bonds” en 
inglés). Con el fin de minimizar su energía, estos átomos distribuyen la carga en la 
superficie de tal modo que se formen enlaces entre átomos adyacentes, disminuyendo 
así el número de enlaces colgantes. Se forman así dímeros entre los átomos de la su-
perficie que pueden ser III-III, V-V, o heterodímeros III-V, dependiendo de la tempe-
ratura del substrato, y de la naturaleza y magnitud de los flujos a los que se somete la 
superficie del mismo. 
En las condiciones de MBE en las que se han fabricado las muestras de este 
trabajo, las temperaturas del substrato oscilan entre los 400 y los 650 ºC y la presión 
de arsénico (As2 o As4) de 1 a 10x10
-6 torr. Para estos parámetros y en condiciones 
estáticas (esto es, sometiendo la superficie del substrato únicamente al flujo de ele-
mento V), los dímeros en la superficie se distribuirán formando disposiciones periódi-
cas a lo largo de las direcciones cristalográficas de la superficie [110] y [1-10] (más 
concretamente, la proyección de los enlaces de los dímeros sobre la superficie (001)). 
Estas disposiciones periódicas de los dímeros en la superficie poseen una celda unidad 
propia, cuyo tamaño es proporcional al parámetro de red a del material III-V en volu-
men.Por ejemplo, si la celda unidad de la reconstrucción superficial tiene un tamaño 
2a en la dirección [110] y 4a en la [1-10], decimos que tenemos una reconstrucción 
(2x4)13. En general, la reconstrucción superficial puede estar compuesta de más de una 
capa, si bien debido a las restricciones impuestas por la estabilidad electrónica, la úl-
tima capa no puede ser una capa completa11. Existen diferentes configuraciones de 
dímeros con la misma periodicidad, que se describen a continuación. 
Sin lugar a dudas una de las superficies mejor caracterizada de todas las de los 
semiconductores III-V es la del GaAs (001)10, 19,20. En la figura 2.8 extraída de la refe-
rencia 20 se muestran las diversas configuraciones de la reconstrucción (2x4) del 
GaAs (001) para las condiciones de crecimiento mencionadas anteriormente. En este 
tipo de reconstrucción, los dímeros ser orientan a lo largo de la dirección [1-10]. La 
configuración más favorable energéticamente durante el crecimiento de GaAs (001) 
por MBE es la β2(2x4) 20, donde aproximadamente el 75% de la superficie está termi-
nado en Arsénico, y el otro 25% terminado en Galio (figura 2.8 (a)).  
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Conforme aumentamos la temperatura del substrato o disminuimos la presión 
de arsénico, favorecemos la aparición de las fases α(2x4), donde el 80% de la superfi-
cie está terminadoen Galio, y sólo el 20% termina en Arsénico (figura 2.8 (c) y (e)), 
hasta llegar a una reconstrucción (4x2) acabada en Galio. Por el contrario, un aumento 
de la presión de arsénico (o un cambio de As4 a As2) acompañado de una disminución 
en la temperatura del substrato, favorecen la aparición de las fases γ(2x4) (figura 2.8 
(d))), donde un 25% de la superficie está recubierto dos capas de Arsénico, un 50% 
por una capa de Arsénico y el 25% restante con Galio, hasta llegar a una fase muy rica 
en arsénico C(4x4), que contiene dos capas de arsénico21. 
Las diferentes fases de la reconstrucción C(4x4) se muestran esquematizadas 
en la figura 2.9, extraída de la referencia 22. Esta reconstrucción consta de dos fases:. 
una fase formada por una capa de átomos de Arsénico y una segunda capa formada 
por heterodímeros de As-Ga, orientados a lo largo de la dirección [110], llamada 
C(4x4)α ( figura 2.9 (b)), que es estable para flujos de As4  entorno a 10-6-10-7 Torr, y 
que es meta-estable para 450 < Ts < 500ºC, para flujos similares de As2. Esta última es 
la reconstrucción observada en algunos momentos durante el crecimiento de las mues-
 
Figura 2.8: Diferentes fases de la reconstrucción (2x4) del GaAs(001) en función de la 
temperatura del substrato y la presión de Arsénico. Para una BEP(As4)=2.5x10
-7 Torr, 
tendríamos: a), b) 520 < Ts < 580 ºC; c), e) Ts > 580 ºC y d) Ts < 520 ºC. (figura ex-
traída de la referencia 20). 
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tras de este trabajo, y jugará un papel determinante en la calibración de la temperatura 
del substrato, como veremos en la sección 2.6 de este capítulo. Cuando se emplea As2 
con BEP típicas en condiciones de MBE y una Ts < 350 ºC aparece la fase C(4x4)β ( 
figura 2.9 (a)), con una capa primera capa de As y una segunda capa de dímeros de 
As. Para temperaturas del substrato intermedias, se obtiene una mezcla de ambas fa-
ses.22,23 
Las reconstrucciones similares obtenidas para el InAs y el AlAs sobre 
GaAs(001) son muy similares, si bien las condiciones de presión y temperatura para 
las que aparece cada reconstrucción son distintas. En el caso del InAs, o In(Ga)As 
bajo tensión sobre GaAs(001), cabe destacar la aparición de una reconstrucción (4x3) 
que se muestra en la figura 2.10, esta reconstrucción es característica durante el creci-
miento de aleaciones de In(Ga)As en condiciones de MBE24. 
Para finalizar con esta sección, queremos destacar dos hechos que serán importantes 
para la discusión de los resultados obtenidos en futuros capítulos. Por un lado, que la 
cantidad de arsénico que admite la superficie de GaAs (001) depende exclusivamente 
de la reconstrucción superficial. Por otro, que la transición de una reconstrucción a 
otra es muy abrupta, y para las condiciones típicas de MBE (BEP(As4 o As2) ∼ 10
-6-10-
 
figura 2.9: Fases de la reconstrucción superficial C(4x4) del GaAs(001) bajo diferentes 
condiciones de presión de Arsénico y temperatura del substrato. Los círculos blan-
cos(negros) representan los átomos de Arsénico(Galio). El área sombreada representa la 
celda unidad de la reconstrucción superficial. Los dibujos de la parte inferior represen-
tan la sección a lo largo de la dirección [001] (a) Reconstrucción C(4x4)β  para un flujo 
de As2 y Ts < 350 ºC.(b) Reconstrucción C(4x4) α para un flujo de As2 y 450 < Ts < 
500 ºC con hetero-dímeros As-Ga en la segunda capa. (figura extraída de la referencia 
22). 
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7 Torr y 400 < Ts < 650 ºC), depende más 
de las variaciones de temperatura del subs-
trato que de las variaciones de presión de 
arsénico10. Como veremos en la sección 
2.6 de este capítulo, estos hechos nos van 
a permitir emplear las transiciones entre 
diferentes reconstrucciones del GaAs(001) 
para calibrar con mucha precisión y repro-
ducibilidad la temperatura real del substra-
to. Además, como veremos en capítulos 
posteriores, las propiedades de las nanoes-
tructuras y de los dispositivos fabricados 
en este trabajo, también dependen de la 
reconstrucción superficial en la que se 
haya la superficie del substrato durante el 
crecimiento. 
 Una manera de determinar la 
reconstrucción superficial del substrato y 
los procesos que tiene lugar durante el 
crecimiento, es emplear la técnica de di-
fracción de electrones reflejados de alta 
energía que se presenta en la siguiente 
sección. 
2.4 Difracción de electrones reflejados de alta 
energía (RHEED) 
La difracción de electrones reflejados de alta energía en incidencia rasante 
(RHEED, del inglés “Reflection High-Energy Electrón Diffraction”) es la técnica de 
caracterización “in situ” por excelencia en cualquier sistema de crecimiento mediante 
MBE. Podríamos decir que sin ella, no sería posible el crecimiento en este tipo de 
sistemas, y por tanto, es una técnica esencial y siempre está presente en los reactores 
de MBE. El RHEED consiste en un hacer incidir sobre la superficie del substrato un 
haz focalizado de electrones con una energía entre 5 y 50 KeV, con un ángulo de inci-
dencia rasante (entre 0º y 3º) y analizar el patrón de difracción obtenido de la interac-
ción de los electrones con las primeras capas de material próximas a la superficie, que 
es proyectado sobre una pantalla fosforescente. El RHEED es una técnica muy versá-
til, que permite monitorizar durante el crecimiento gran parte de los procesos que tie-
nen lugar en la superficie, tales como la evaporación del oxido nativo de la superficie 
del substrato, la velocidad de crecimiento de los diferentes materiales depositados, la 
temperatura del substrato, o el tipo de reconstrucción superficial. Proporciona demás 
 
Figura 2.10: Reconstrucción superficial 
(4x3) característica de aleaciones de 
In(Ga)As sobre GaAs(001).(Figura ex-
traída de la referencia 24) 
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información sobre la morfología de la superficie, o la cinética de los procesos durante 
el crecimiento. Todos ellos son fundamentales a la hora de controlar la calidad y re-
producibilidad de las muestras fabricadas10. En este apartado se describirá brevemente 
el funcionamiento de la técnica, y será en el apartado 2.6 donde se explicará con más 
detalle como se ha empleado al RHEED durante este trabajo para calibrar y controlar 
los diferentes parámetros durante el crecimiento. 
Desde un punto de vista geométrico, podemos entender la formación de un pa-
trón de difracción en condiciones de RHEED de la siguiente manera. Para una superfi-
cie ideal, cristalina y perfectamente plana, la red recíproca está compuesta por una 
serie de líneas perpendiculares a la superficie y el patrón de difracción se construye a 
partir de la intersección de estas líneas con la esfera de Ewald, tal y como se muestra 
en la figura 2.10. Se obtiene de este modo un patrón de difracción compuesto por una 
serie de puntos distribuidos a lo largo de una semicircunferencia sobre un plano per-
pendicular a la superficie y al haz de electrones; que es que el que se proyecta sobre la 
pantalla fosforescente y que corresponde al anillo de Laue de orden cero. En algunos 
casos, y dependiendo de la geometría de la red recíproca, para las mismas condiciones 
de difracción es posible observar más de un anillo de Laue.25 
En caso de una superficie real y un haz de electrones real, la divergencia del 
haz de electrones y la dispersión en la longitud de onda de De Broglie asociada a cada 
electrón, ocasionada por variaciones del potencial de aceleración del cañón de electro-
nes, producen que la esfera de Ewald tenga un cierto espesor. Por otra parte, la agita-
ción térmica de los átomos de la superficie hace que la red recíproca esté peor defini-
 
Figura 2.11: Geometría de la formación de un patrón de difracción en condiciones de 
difracción de electrones reflejados de alta energía (extraído de la referencia 2). 
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da. Por tanto, los puntos del 
patrón de difracción degeneran 
en barras más o menos anchas y 
perpendiculares a la superfi-
cie12,25, distribuidas a lo largo de 
anillos concéntricos. 
En el caso de superfi-
cies de semiconductores III-V, 
la distribución de las barras del 
diagrama de RHEED depende 
de la orientación de la superficie 
respecto del haz de electrones, 
del ángulo de incidencia, y de la 
reconstrucción superficial. 
Cuanto mayor sea el ángulo de 
incidencia, mayor será la contri-
bución del material en volumen 
al diagrama de difracción. El 
ángulo de incidencia se puede 
controlar mediante la distancia 
entre la sombra generada por el 
canto de la muestra (conocido 
como borde de sombra) y la 
posición del haz reflejado o 
especular, cuya posición coinci-
de con la del orden de difrac-
ción (00). A modo de ejemplo, 
en la figura 2.12, se muestra la 
distribución de las barras del diagrama de RHEED para una superficie de GaAs(001) 
con una reconstrucción 2x4, a lo largo de las direcciones [1-10] y [110]. Las barras 
más gruesas e intensas provienen de la contribución al diagrama de difracción de los 
elementos del volumen en el espacio recíproco, mientras que las barras más finas, 
provienen de la difracción por los elementos en el espacio recíproco de la reconstruc-
ción superficial. 
Si la superficie de la muestra es muy rugosa, o presenta núcleos tridimensio-
nales, como es el caso de los puntos cuánticos estudiados en este trabajo, el diagrama 
de difracción se obtiene por transmisión a través de estos núcleos, y ya no está com-
puesto por barras perpendiculares a la superficie, sino puntos correspondientes a la red 
recíproca del volumen característica del material que forma dichos núcleos. En algu-
nas ocasiones, como en los puntos cuánticos, las islas tridimensionales poseen facetas 
planas bien definidas, que forman cierto ángulo con la superficie de la muestra. En 
este caso, además de los puntos, se obtienen barras no perpendiculares a la superficie 
en forma de punta de flecha. El ángulo relativo entre estas barras es proporcional al 
ángulo relativo entre las facetas y la superficie de la muestra, siendo éste mayor cuan-
 
Figura 2.12: Distribución de las barras del diagrama 
RHEED para una superficie de GaAs(001) con una 
reconstrucción (2x4), obtenido para los elementos de 
volumen y de la reconstrucción superficial en el 
espacio recíproco, a lo largo de las direcciones crista-
lográficas de la superficie. 
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to menor es le diferencia entre la dirección normal a las facetas y a la dirección normal 
a la superficie. 
En el MBE del instituto de microelectrónica de Madrid, se emplean cañones 
de electrones de la marca Riber, con un potencial de aceleración para el haz de elec-
trones variable entre 0 y 10 KV y un diámetro aproximado de 1 mm. Enfrentada a la 
posición del cañón se encuentra una pantalla fosforescente de fabricación casera, en la 
que se recoge el diagrama de difracción. El ángulo de incidencia (típicamente de 1º) 
del haz con respecto a la muestra se puede variar mediante un campo magnético de 
intensidad variable. Para estos valores, la longitud de onda de De Broglie asociada a 
los electrones es λ ∼ 0.01 nm, con un valor para el radio de la esfera de Ewald de 6 nm-
1, mucho mayor que la periodicidad de la red recíproca, por lo que se observarán va-
rias barras en el patrón de difracción. El diagrama de difracción proyectado es monito-
rizado mediante una cámara de video. Se dispone además de un sistema de impresión 
de video que permite obtener fotografías instantáneas en tiempo real de los patrones 
de difracción. En la figura 2.13 pueden apreciarse dos fotografías obtenidas mediante 
este método, donde se muestra la distribución de las barras del patrón de difracción 
 
Figura 2.13: Distribución de las barras del patrón de difracción RHEED obtenido para 
dos reconstrucciones superficiales de GaAs(001) a lo largo de la dirección [1-10] para 
una BEP(As4)=2x10
-6 torr. (a) Reconstrucción C(4x4) para una temperatura del substra-
to de 500 ºC, donde puede apreciarse el patrón de difracción para los anillos de Laue de 
orden cero y de orden uno. (b) Reconstrucción (2x4) para una temperatura del substrato 
de 580ºC. 
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RHEED obtenido para dos reconstrucciones superficiales de GaAs(001) a lo largo de 
la dirección [1-10] obtenidas para una BEP(As4)=2x10-6 torr. Para una Ts=500ºC 
(figura 2.13(a)) se obtiene una reconstrucción C(4x4), para la que puede apreciarse el 
patrón de difracción para los anillos de Laue de orden cero y de orden uno. Para una 
Ts=580ºC (figura 2.13(b)), una reconstrucción (2x4). 
2.5 Cinética y procesos durante el crecimiento por 
MBE: mecanismos de crecimiento sobre subs-
tratos de GaAs (001) 
Antes de hablar de cómo controlar la calidad y reproducibilidad de los proce-
sos de crecimiento, y de cómo calibrar los parámetros que los gobiernan, se hace nece-
sario hablar brevemente de cuáles son dichos procesos y de qué parámetros dependen. 
Esa es la finalidad de este apartado. 
Tal y como se comentó en la sección 2.2, los principios básicos del crecimien-
to mediante MBE, se basan en el método de las tres temperaturas ideado por Gunther12 
para obtener láminas delgadas de GaAs de composición estequiométrica. El método se 
basa en el hecho de que la presión de vapor del elemento V (As en nuestro caso) es 
mucho mayor para el material puro(As) que para el compuesto III-V (GaAs). Las tres 
temperaturas hacen referencia a las temperaturas de las células de elemento III (TIII), 
de elemento V(TV) y a la temperatura del substrato (Ts) Si mantenemos la condición 
de que TV < Ts < TIII obtenemos que todos los átomos de elemento III que llegan a la 
superficie se condensan en ella sin posibilidad de que vuelvan a ser re-evaporados (o 
sublimados), de este modo, el coeficiente de incorporación para el elemento III es la 
unidad. El elemento V debe suministrarse en exceso, y debido a las condiciones de 
temperatura, la cantidad de elemento V que no se incorpora a la superficie como com-
puesto III-V, vuelve a ser re-evaporada (sublimada), manteniéndose así la condición 
de estequiometría en todo momento. La velocidad de crecimiento del material III-V 
depositado, depende exclusivamente del flujo de átomos/moléculas del elemento III, 
siempre que Ts sea menor que la temperatura de evaporación congruente de compues-
to. La fabricación de aleaciones de materiales III-III-V resulta por tanto sencilla en 
estas condiciones, pues basta controlar la relación entre los flujos relativos de elemen-
to III para controlar la composición de la Aleación. Las aleaciones III-V-V no resultan 
tan sencillas de controlar, puesto que la incorporación de los elementos V no siempre 
es proporcional a la relación entre sus flujos, y se producen fenómenos de intercambio 
en la superficie, fuertemente dependientes de la Ts, que dificultan el control de la 
composición de la aleación (para más información sobre este tipo de aleaciones, ver la 
referencia 13). 
Los coeficientes de difusión por la superficie de los distintos elementos que 
llegan a la superficie durante el crecimiento por MBE, están fuertemente influenciados 
por la temperatura del substrato. En condiciones dinámicas (cuando llegan a la super-
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ficie átomos/moléculas de elemento III y de elemento V), la superficie se encuentra 
lejos del equilibrio termodinámico, y por tanto, el crecimiento está gobernado princi-
palmente por barreras cinéticas, antes que por barreras termodinámicas26. Diferentes 
estudios teóricos y experimentales han permitido enunciar modelos para la cinética de 
crecimiento por MBE de compuestos binarios III-V hoy plenamente establecidos12,27, 
en particular para átomos de Ga y moléculas de As4 o As2 sobre la superficie de 
GaAs(001), pero que son válidas en general también para átomos de In o de Al10. To-
dos estos procesos cinéticos y termodinámicos están gobernados en mayor o menor 
media por los siguientes parámetros: la temperatura del substrato (Ts), la reconstruc-
ción superficial, el cociente de flujos entre elemento V y elemento III que determina la 
velocidad de crecimiento del compuesto y el tipo de moléculas de elemento V (As4 o 
As2 en nuestro caso). 
Podemos enumerar las etapas más importantes que componen el crecimiento 
de semiconductores III-V en condiciones de MBE como sigue: 
 
1) Adsorción física en la superficie de los átomos y moléculas depositados. 
 
2) Difusión superficial de los elementos fisisorbidos y disociación de los te-
trámeros de elemento V, si es que existen. 
 
3) Adsorción química de los elementos y difusión superficial. Reacción quí-
mica entre los constituyentes, e incorporación a la red cristalina de la superficie del 
substrato. 
 
4) Desorción térmica de las moléculas de elemento V que no se han incorpo-
rado a la red al finalizar el proceso. 
 
Como ejemplo, durante el crecimiento de GaAs (001)12,28 con As4 se ha podi-
do establecer que los tetrámeros de arsénico son inicialmente fisi-adsorbidos en un 
estado precursor móvil, con coeficiente de difusión bajo. Ante la presencia de dos 
parejas de átomos de Galio, dos moléculas de As4 se disocian para dar dos moléculas 
de As2 cada una. Se produce entonces la reacción para formar cuatro moléculas de 
GaAs, quedando dos dímeros de arsénico sin reaccionar, que recombinan entre si para 
dar un tetrámero de arsénico que es desorbido de la superficie. De aquí se deduce que 
el coeficiente de incorporación para el As4 es 0.5. Por el contrario, cuando se emplea 
As2, el coeficiente de incorporación es la unidad, y toda la reacción se simplifica
28. 
Emplear As2 en lugar de As4 equivale a doblar el flujo de tetrámeros de arsénico, pero 
tiene además, otras consecuencias, como veremos a continuación. 
De todos los procesos descritos anteriormente, la difusión del elemento III so-
bre la superficie del semiconductor hasta que alcanza un centro de incorporación ener-
géticamente favorable en el que tiene lugar la reacción con el elemento V, es el proce-
so más lento, y del que depende principalmente la calidad y velocidad del proceso de 
crecimiento28,29,30. Los centros de incorporación preferentes para el elemento III son 
islas bidimensionales sobre las terrazas de la superficie, o los escalones entre terrazas. 
  36 
Dependiendo de la longitud de difusión del elemento III sobre la superficie del subs-
trato y del tamaño de las terrazas en la misma, predominará un tipo de nucleación 
frente a otro. Aparecen así dos posibles modos de crecimiento que compiten entre si: 
el crecimiento bidimensional o “capa a capa”; y el crecimiento por propagación de 
escalones. Cuando la movilidad del elemento III sobre la superficie no es suficiente, o 
la superficie consta de una alta densidad de defectos o una morfología rugosa, se pro-
duce un crecimiento tridimensional de las islas ya formadas, aumentando la rugosidad 
de la superficie muy rápidamente. La longitud de difusión del elemento III aumenta 
con Ts y con la disminución del flujo de elemento V. Por otra parte, el coeficiente de 
difusión el elemento III es anisótropo sobre la superficie de GaAs (001) en la mayoría 
de las reconstrucciones. En particular, para la reconstrucción (2x4) típica en condicio-
nes de crecimiento por MBE empleando As4, la difusión es mayor para la dirección  
[1-10] que para la [110]31,32.Al mismo tiempo, la reactividad de los escalones presen-
tes en la superficie también es anisótropa33, siendo más reactivos los escalones tipo B, 
con los bordes paralelos a los dímeros de la reconstrucción superficial y terminados en 
elemento V, que los escalones tipo A perpendiculares a la dirección de los dímeros y 
terminados en elemento III. En el caso de una reconstrucción (2x4), los escalones pa-
ralelos a la dirección [110] son más reactivos, lo que favorece la aparición de islas 
alargadas a lo largo de la dirección [1-10]34. Como veremos en el capítulo 1, estas 
anisotropías son el origen de la anisotropía observada en la morfología de diversas 
nanoestructuras estudiadas en este trabajo. Es posible favorecer una difusión isótropa 
del elemento III empleando condiciones de crecimiento en las que la superficie se 
encuentra en una reconstrucción C(4x4)35, esto es, disminuyendo la Ts y aumentando 
la presión de Arsénico, si bien se disminuye el coeficiente de difusión, se consigue una 
difusión más isótropa. En lugar de aumentar la presión de arsénico, en este trabajo se 
ha empleado As2 en determinados momentos durante el crecimiento de las muestras, 
esto es equivalente a doblar el flujo de As4. Además, mediante el empleo As2, se dis-
minuye la anisotropía de la reactividad entre escalones tipo A y tipo B debido a la 
mayor simplicidad de los mecanismos de reacción anteriormente descritos, favore-
ciendo también la isotropía en la difusión del elemento III y en la morfología de las 
nanoestructuras In(Ga)As sobre GaAs (001) estudiadas en este trabajo.  
Es interesante destacar que algunos aspectos de la dinámica de crecimiento 
mediante MBE, como el crecimiento lineal capa a capa o la preferencia al crecimiento 
lateral por incorporación en el borde de las terrazas han sido propuestos por A. Bru et 
Al.36 para explicar de manera novedosa el crecimiento y propagación de tumores can-
cerosos.  
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2.6 Optimización de los parámetros de creci-
miento: desorción del óxido nativo y Calibrado 
de las velocidades de crecimiento, la tempera-
tura del substrato y el dopaje extrínseco 
Para terminar con el presente capítulo, se realiza en este apartado un resumen 
de los métodos empleados para calibrar y controlar los principales parámetros de cre-
cimiento. Se realizará una descripción detallada con el fin de que los resultados obte-
nidos en esta tesis doctoral, puedan reproducirse en el futuro no sólo en el reactor de 
MBE del IMM, sino en otros sistemas de MBE. Establecer criterios para la reproduci-
bilidad de las condiciones de crecimiento en cualquier sistema de crecimiento median-
te MBE ha sido una prioridad de este trabajo. 
2.6.1 Calibrado de la temperatura del substrato 
Sin lugar a dudas, el parámetro más difícil de reproducir en un sistema de cre-
cimiento mediante MBE es la temperatura del substrato (Ts), debido principalmente a 
las diferencias que existen entre la temperatura que mide el termopar próximo al por-
ta-substratos y la temperatura real a la que se encuentra la muestra (Ts). Durante este 
trabajo se han empelado diversos métodos para calibrar la temperatura real del subs-
trato en las diversas fases del crecimiento. Como primera aproximación, se emplea un 
calibrado “histórico” que se muestra en la figura 2.14, que indica la correspondencia 
entre la lectura de termopar y la temperatura real del substrato. Los puntos de este 
calibrado se han obtenido y actualizado a lo largo de años en el IMM, a partir de di-
versos parámetros como la temperatura de fusión para diferentes materiales, o la de-
sorción del óxido nativo en diferentes semiconductores III-V. La manera de obtener 
estos puntos se explicará a lo largo de esta sección. El corte con el eje de abscisas de 
este calibrado puede variar hasta 50 ºC entre diferentes muestras debido a diferencias 
entre el tamaño de las muestras, la posición relativa entre el horno y el porta substra-
tos, etc. Para seleccionar un origen apropiado en cada muestra, se emplea la tempera-
tura de desorción del óxido nativo de GaAs (001) en el comienzo de cada proceso de 
crecimiento, como temperatura de referencia real de 600ºC, y se desplaza el origen del 
calibrado a lo largo del eje de abscisas. Este proceso se describe a continuación. 
Durante el desarrollo de esta tesis, se han empleado para la fabricación de las 
diferentes muestras mediante MBE substratos de GaAs(001) de la marca AXT listos 
para la epitaxia (o “epi ready”). En este tipo de substratos, el óxido nativo en la super-
ficie se ha depositado de manera controlada, lo que permite preservar la calidad de la 
superficie, y emplear la desorción térmica del óxido como parámetro para controlar la 
temperatura real del substrato. Para monitorizar la desorción del óxido, se emplea la 
técnica RHEED descrita en la sección 2.4. El substrato se va calentando progresiva-
mente desde una temperatura de 500ºC en pasos de 20ºC y dos minutos de duración 
(según el calibrado de la figura 2.14), bajo una BEP(As4) de 2x10
-6 torr; hasta que el 
patrón de difracción cambia de ser difuso, a un patrón característico de una superficie 
tridimensional. El valor de la temperatura medida en el termopar, se hace corresponder 
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desplazando el calibrado con una Ts=600ºC. Posteriormente, se incrementa Ts en 30ºC 
con el fin de garantizar que el óxido se ha desorbido completamente en toda la super-
ficie del substrato. El calibrado obtenido es lo suficientemente fiable (±  20ºC, <10%) 
para la reproducibilidad del crecimiento y de las propiedades de las capas de GaAs y 
AlAs realizadas en este trabajo. Sin embargo, las propiedades morfológicas y de con-
finamiento cuántico de las nanoestructuras autoensambladas de In(Ga)As estudiadas 
en esta tesis, dependen fuertemente de la Ts empleada durante el proceso de autoen-
samblado. Es preciso, por tanto, un protocolo para el calibrado de la Ts con mayor 
precisión.
Con el fin de obtener reproducibilidad en las propiedades de las nanoestructu-
ras, se ha buscado un criterio para determinar una temperatura real próxima a la tem-
peratura que se va a emplear en la fabricación de las nanoestructuras. Este criterio se 
basa en los cambios de reconstrucción superficial del GaAs(001), monitorizados me-
diante RHEED, al variar la Ts, bajo flujos de As4 (condiciones estáticas) o en ausencia 
de cualquier flujo. Este tipo de métodos, han sido empleados en la literatura por diver-
sos autores9, 37, 38, para solventar el problema del calibrado de temperatura durante el 
crecimiento por MBE. Este tipo de métodos se basan en el hecho de que para condi-
ciones de crecimiento típicas de MBE, el cambio de la reconstrucción superficial es 
mucho más sensible a los cambios de temperatura del substrato que a las variaciones 
del flujo de elemento V10, de este modo, fijando una BEP(As4) y variando la Ts mien-
tras se observa el patrón de difracción con el RHEED, es posible determinar, a partir 
 
Figura 2.14: Calibrado “histórico” para la correspondencia entre la temperatura real del 
substrato y la temperatura que indica el termopar próximo al porta-substratos, para 
horno del sistema MBEIII del IMM, y que se emplea como primera aproximación en el 
calibrado de la temperatura real de la muestra.(cortesía del grupo de MBE del IMM). 
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del diagrama de fases de las reconstrucciones superficiales frente a Ts y BEP(As4), el 
valor de temperatura para el cual tiene lugar el cambio de una reconstrucción a otra, y 
establecer así la correspondencia entre el valor medido en el termopar y la temperatura 
real para dicho punto39,40. En este trabajo de tesis se han empleado dos métodos simila-
res a los descritos, que se describen a continuación. 
En primer lugar, se emplea el calibrado “historico” una vez desplazado según 
la corrección para la desorción del óxido nativo, para fijar Ts = 500 ºC en condiciones 
estáticas con una BEP(As4)=2x10
-6 torr. En estas condiciones, se ha de observar una 
reconstrucción C(4x4). La cantidad de arsénico que admite dicha reconstrucción es en 
condiciones estáticas es fija (1.75 capas de As), y por lo tanto, si cerramos el flujo de 
arsénico el tiempo que tarda el arsénico en evaporarse y la superficie en cambiar de 
reconstrucción sólo dependen de la temperatura del substrato y de la presión de arsé-
nico residual. Es posible determinar que para una Ts=500ºC, el cambio de reconstruc-
ción de la C(4x4) a la (2x4) en ausencia de flujo de Arsénico y para una presión resi-
dual menor de 10-8 mbar, ha de producirse en treinta segundos41. Este es el método 
empleado durante esta tesis. Con el Ts fijada en unos hipotéticos 500ºC y la superficie  
en una reconstrucción C(4x4), se cierra el flujo de arsénico mientras se moni-
toriza el cambio de reconstrucción mediante el RHEED, y se cuenta el tiempo en lle-
gar a una reconstrucción (2x4) clara. Si el tiempo es muy inferior a treinta segundos, 
se recuperan las condiciones iniciales abriendo de nuevo el flujo de arsénico, y se au-
menta la temperatura del substrato, y viceversa. Este proceso se realiza repetidamente 
hasta que el cambio de reconstrucción se produce en treinta segundos. Con un poco de 
entrenamiento con dos iteraciones suele bastar. Esta temperatura se toma como refe-
rencia para Ts=500ºC, y el calibrado “histórico” vuelve a desplazarse en consonancia. 
 
Figura 2.15: Criterio para determinar Ts=500ºC a partir de la evolución de la recons-
trucción superficial de una C(4x4) a una (2x4) en ausencia de flujos y con una presión 
residual de arsénico inferior a 10-8 mbar. El anillo de Laue de orden uno de la recons-
trucción C(4x4) debe desaparecer por completo a los diez segundos de cerrar el flujo de 
arsénico, y a los treinta segundos deben observarse con claridad todas las barras caracte-
rísticas del patrón de difracción correspondiente a la reconstrucción (2x4). 
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Si bien no deja de ser un método subjetivo, con una serie de criterios elementales para 
le evolución del patrón de RHEED, produce resultados muy fiables incluso entre dife-
rentes sujetos. Los criterios para el cambio de reconstrucción observado mediante la 
evolución del patrón de RHEED de una C(4x4) a una (2x4) en treinta segundos se 
muestran en la figura 2.15. En el momento de cerrar el flujo de arsénico (t=0 s) deben 
observarse claramente los dos primeros anillos de Laue correspondientes al patrón de 
RHEED de la reconstrucción C(4x4), a los diez segundos, el anillo de Laue de orden 
uno debe haber desaparecido completamente, y las barras del anillo de orden cero se 
difuminan hasta solaparse unas con otras, el diagrama de RHEED va evolucionando, a 
los veinte segundos comienzan a intuirse las barras correspondientes a la reconstruc-
ción (2x4) y a los treinta segundos todas las barras de esta reconstrucción deben apa-
recer claras en el patrón de difracción. El método descrito es extremadamente sensible 
a los cambios de temperatura, un aumento de diez grados sobre la temperatura real del 
substrato, provoca que la transición entre las reconstrucciones se produzca en quince 
segundos en lugar de en treinta, y una disminución de Ts de diez grados, provoca que 
la transición tarde casi un minuto en realizarse. Por tanto, podemos cifrar la precisión 
del calibrado en |± 10ºC (<2% de error en el rango de Ts empleado ) 
Una vez desplazado el calibrado “histórico”, se comprueba la fiabilidad del 
nuevo calibrado, fijando la temperatura del substrato en Ts=530ºC. Para esta tempera-
tura, y en condiciones estáticas con una BEP(As4)= 2x10
-6 torr, según el diagrama de 
fases encontrado en la literatura10, debemos encontrarnos justo en la frontera entre las 
reconstrucciones C(4x4) y (2x4). Cuando el nuevo calibrado es preciso, se observa 
una reconstrucción en la que la que se intuyen de manera difusa las barras correspon-
dientes a la reconstrucción (2x4) y que llamamos “incipiente(2x4)”.  
A lo largo de toda esta memoria, se empleará Ts como la temperatura real del 
substrato según los calibrados descritos. 
2.6.2 Calibrado de las velocidades de crecimiento de 
GaAs, AlAs e InAs. 
La técnica de RHEED también se emplea en esta tesis (y de manera estándar 
en los sistemas de crecimiento mediante MBE) para calibrar de manera precisa las 
velocidades de crecimiento de los diferentes compuestos. Este método se describe de 
manera breve en esta sección. Las velocidades de crecimiento de GaAs, AlAs e InAs 
se han calibrado en este trabajo sobre substratos de GaAs(001), con una BEP(As4) 
aproximada de 2x10-6 torr y temperaturas del substrato próximas a las temperaturas 
óptimas para el crecimiento mediante MBE, entre 500 y 600 ºC. 
Cuando la superficie de GaAs (001) se encuentra estabilizada bajo un flujo de 
As, al abrir el flujo de elemento III, es posible observar un cambio de intensidad en las 
barras del patrón de difracción RHEED, que comienzan a oscilar periódicamente. El 
cambio es más fuerte para el haz especular. La magnitud y periodo de las oscilaciones, 
está directamente relacionada con las condiciones de crecimiento. El periodo de estas 
oscilaciones se corresponde con el tiempo que tarda en crecer una monocapa (MC) 
completa del material que se está depositando. Podemos definir una monocapa, como 
la mínima cantidad de átomos/moléculas que hacen falta para recubrir por completo la 
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superficie de un substrato, manteniendo la estequiometría y estructura cristalina del 
material en volumen. En el caso de homoepitaxias o heteroepitaxias de materiales III-
V con el mismo parámetro de red  (a), podemos considerar que la altura de una mono-
capa se corresponde con la mitad de del parámetro de red (a/2). En el caso del 
GaAs(001), una monocapa está formada por una capa de átomos de Galio y una Capa 
de átomos de Arsénico, y su altura es de 0.28266 nm. En el caso de heteroepitaxias 
con diferencia de parámetro de red, la definición de monocapa se mantiene, pero la 
definición para la altura de una monocapa depende de factores como las diferencias 
entre los parámetros de red, o el tipo de deformación de las capas. Así, la medida del 
valor promedio del periodo de varias oscilaciones del patrón de RHEED, permite de-
terminar la velocidad de crecimiento de cada material. El comportamiento de las osci-
laciones suele ser siempre muy parecido: al abrir el flujo de elemento III se produce 
un descenso de la intensidad seguido de las oscilaciones, que se van amortiguando con 
el tiempo. 
 
 
Figura 2.16: Esquema simplificado del origen de las oscilaciones periódicas de la in-
tensidad del haz especular del RHEED durante el crecimiento epitaxial de dos monoca-
pas. (extraída de la referencia 42 y modificada) 
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Para entender el comportamiento oscilatorio del patrón de RHEED durante el 
crecimiento, podemos recurrir al modelo simplificado mostrado en la figura 2.1642, 
donde se muestra la relación entre la intensidad del haz especular con la estructura de 
la superficie. Suponiendo que la intensidad del haz especular está directamente rela-
cionada con la reflectividad de la superficie, ésta será máxima cuando la rugosidad del 
a superficie sea mínima. En condiciones estáticas bajo el flujo de elemento V, la su-
perficie es muy plana y la intensidad del haz especular es alta. Al abrir el flujo de ele-
mento III comienza a depositarse en la superficie una distribución aleatoria de islas 
bidimensionales con la altura de una monocapa, estas islas dispersan el haz de electro-
nes, cuya longitud de onda asociada (0.01 nm) es mucho menor que la altura de las 
islas (que es de una monocapa). El mínimo de intensidad se corresponde con una ru-
gosidad máxima en la superficie, lo cual tiene lugar para un recubrimiento de media 
monocapa (θ=0.5 MC). Conforme se va depositando más material, la monocapa se va 
completando hasta formarse una monocapa completa (θ=1 MC), momento en el cual 
la intensidad del haz especular vuelve a ser máxima. 
 El amortiguamiento de las oscilaciones con el tiempo es debido a las diferen-
cias de fase en la cinética de crecimiento de los diferentes puntos de la muestra y a la 
formación de islas bidimensionales en una segunda monocapa antes de que la primera 
monocapa se complete12,42. 
En el IMM la intensidad del haz especular monitorizada mediante un circuito 
de video y una pantalla de televisión, se registra mediante un fotodiodo cuya señal es 
llevada a un registrador analógico. Las velocidades de crecimiento (Vc) para el GaAs y 
el AlAs, se han registrado en este trabajo, en las mismas condiciones de crecimiento 
que se emplearán después para la fabricación de las diferentes regiones de las mues-
tras.Un ejemplo de las oscilaciones del patrón de difracción RHEED para una superfi-
cie de GaAs (001) en la reconstrucción superficial (2x4) tomada con el haz de electro-
nes paralelo a la dirección (100) se muestra en la figura 2.17. Para una Ts=580ºC, una 
 
Figura 2.17: Registro de las oscilaciones periódicas del haz especular del patrón de 
difracción (RHEED) durante el crecimiento de GaAs(001), para una velocidad de cre-
cimiento de 1 MC/s, con una temperatura del substrato de 580ºC y una BEP(As4) de 
2x10-6 torr. 
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BEP(As4)=2x10
-6 torr, y una temperatura de la célula de Ga (TGa) de (1086 ºC) se ob-
tiene una velocidad de crecimiento para el GaAs de Vc(GaAs)=1 MC/s. 
La presión equivalente de cada haz, es un parámetro directamente ligado al 
flujo de átomos/moléculas de dicho haz, y por tanto, a la velocidad de crecimiento del 
material. Es un método extendido en muchos laboratorios de crecimiento mediante 
MBE o en sistemas industriales, establecer un calibrado para la relación directa entre 
la presión equivalente de cada haz y su velocidad de crecimiento. De este modo, una 
vez establecido el calibrado, es posible variar la temperatura de la célula de un mate-
rial hasta obtener la BEP correspondiente a la velocidad de crecimiento deseada, sin 
necesidad de repetir el proceso de oscilaciones RHEED cada vez.  
Este método tiene algunos inconvenientes. En primer lugar, depende de facto-
res geométricos y de la capacidad de ionización del manómetro de ionización emplea-
do (que además es diferente para cada material) por lo que la correspondencia entre Vc 
y BEP puede ser completamente diferente entre distintos sistemas, lo cual dificulta la 
reproducibilidad de los procesos de crecimiento entre sistemas. En segundo lugar, la 
divergencia del haz de cada material, depende en general de la forma del crisol em-
pleado. En el caso de los crisoles empleados en las células de crecimiento del IMM 
para los materiales III y dopantes, los crisoles tienen forma cilíndrica y son ligeramen-
 
Figura 2.18: Correspondencia, entre la temperatura de la célula de Al y la velocidad de 
crecimiento de AlAs para una Ts=550ºC y una BEP(As4) de 2x10
-6 torr. (primer día de 
uso después del rellenado). 
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te más anchos en la boca en la base, o bien son de forma cónica, para este tipo de cri-
soles, la divergencia del haz depende del nivel de llenado del crisol, así que conforme 
se va gastando el material, el nivel de llenado del crisol disminuye y la divergencia del 
haz también. De este modo, es imposible establecer una relación precisa y estable 
entre Vc y la BEP, puesto que esta relación va cambiando con el tiempo. Este efecto 
puede minimizarse empleando crisoles con forma de botella43. 
El método empleado en este trabajo para obtener de manera rápida y precisa 
las velocidades de crecimiento deseadas para el GaAs y el AlAs es el siguiente. Cuan-
do las células se encuentran recién llenas, se establece un calibrado entre la Vc y la 
temperatura de la célula empleando las oscilaciones del patrón de RHEED descritas 
anteriormente. A modo de ejemplo, se muestra en la figura 2.18 el calibrado para la 
Vc(AlAs) sobre GaAs(001) para el primer día de uso de la célula de Al empleada en 
este trabajo (MBEIII) después de haberla rellenado. Para cada día de crecimiento, se 
fija un valor para la temperatura de la célula, y se toma un punto de velocidad de cre-
cimiento mediante el RHEED, después se desplaza el calibrado hasta hacerlo coincidir 
con el punto recién adquirido, y se obtiene así un calibrado actualizado que será válido 
para todo el día de crecimiento. Se fija la temperatura de la célula para obtener la Vc 
deseada mediante el calibrado actualizado, y se comprueba mediante el RHEED que la 
Vc se corresponde con la Vc deseada. 
Debido al diseño de la célula de As, si es posible establecer un calibrado entre 
 
Figura 2.19: Calibrado para la velocidad equivalente de crecimiento de As4 sobre 
GaAs(001) en función de la presión equivalente de haz, para la célula de Arsénico em-
pleada en este trabajo. 
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el flujo (o la velocidad de crecimiento) de As y la BEP, que sea válido hasta que la 
célula se agote. Para obtener este calibrado, es necesario conocer previamente la 
Vc(GaAs). Fijadas una Ts de 550ºC y una BEP de As4, se deposita sobre la superficie 
del GaAs(001) el equivalente a 10 monocapas de Ga en ausencia de flujo de As. Pos-
teriormente se abre la célula de As, y se registran las oscilaciones del RHEED, que 
deberán ser 10 en total. De este modo, se obtiene la velocidad de crecimiento equiva-
lente de Arsénico. El calibrado para la célula de Arsénico del sistema MBEIII emplea-
da en este trabajo se muestra en la figura 2.19. Es importante destacar que debido a las 
diferencias de ionización entre As4 y As2 por parte del manómetro de ionización las 
BEP(As2) son menores que las BEP(As4), aunque la temperatura de la célula sea la 
misma para ambos casos y sólo se halla modificado la temperatura del cracker. 
El calibrado de la célula de In es más complejo, debido a las diferencias de pa-
rámetro de red entre el InAs y el GaAs(001). Tal y como se comentó en la introduc-
ción, para la heteroepitaxia de InAs sobre GaAs(001) se obtienen puntos cuánticos 
como los que se han estudiado en este trabajo, para un recubrimiento crítico de 1.6 
MC, por tanto, empleando el método de oscilaciones RHEED descrito anteriormente, 
sólo se observaría una oscilación y media, lo que no es suficiente para obtener un cali-
brado preciso. Para el calibrado de la Vc(InAs) se han empleado dos métodos. Un 
método similar al descrito para las células de Al y Ga, empleando velocidad bajas de 
crecimiento del InAs (Vc(InAs)<0.1 MC/s) y fijando la Vc(GaAs)=1MC/s. Se regis-
tran las oscilaciones RHEED mientras se deposita InGaAs, para el que el recubrimien-
to crítico necesario para obtener QDs es mucho mayor26; y la velocidad del InAs se 
calcula a partir de la diferencia entre el valor registrado y la velocidad de crecimiento 
del GaAs. Debido a las bajas velocidades de crecimiento del InAs, el error que se pue-
de llegar a cometer es grande si no se es preciso en las medidas del periodo de las 
oscilaciones, lo que hace de este método un método lento y tedioso para obtener cali-
brados fiables. El otro método empleado durante este trabajo es emplear el valor para 
el recubrimiento crítico de InAs sobre GaAs(001) necesario para pasar de un creci-
miento en 2D a un crecimiento tridimensional, y que es de 1.6 MC. Esta transición se 
observa en el RHEED como el paso de una reconstrucción (4x3) a un patrón de di-
fracción característico de núcleos tridimensionales con facetas bien definidas44. Para 
una Ts=530ºC y una BEP(As4) de 2x10
-6 torr, se estabiliza la superficie en condiciones 
estáticas y luego se abre la célula de In, contabilizando el tiempo que se tarda en ob-
servar en el RHEED la transición 2D3D. Salvo que se indique lo contrario, todos 
los puntos cuánticos de este trabajo se han fabricado empleando una Vc(InAs)=0.05 
MC/s. 
A lo largo de esta memoria de tesis, para explicar las condiciones de creci-
miento empleadas para la fabricación de las muestras, hablaremos siempre de tempe-
ratura real del substrato (Ts), velocidades de crecimiento de GaAs, AlAs o InAs, (Vc), 
y presión equivalente de Haz para el As4 o el As2 (BEP(As4 o As2). 
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2.6.3 Calibrado de la densidad de impurezas para el 
dopado intencional tipo P(dopado Be) y tipo 
N(dopado Si) 
Para finalizar con este capítulo, hemos de mencionar el método empleado para 
controlar la concentración de portadores en las zonas extrínsecas de las muestras estu-
diadas en el capítulo 1 de esta memoria. Se ha empleado Berilio como impurezas 
aceptoras de las regiones extrínsecas con dopado P y Silicio como impureza donora en 
las regiones extrínsecas con dopado N. 
El calibrado de la concentración de impurezas (Nd o Na) en este trabajo se ha 
llevado a cabo de la siguiente manera. Se fija la temperatura de la célula del elemento 
dopante, y se fabrica un película (de una a dos micras de espesor) de GaAs dopado, 
empleando una Vc(GaAs) de 1 MC/s, este dato es muy importante, puesto que la con-
centración de impurezas dependerá de la velocidad a la que ha crecido la capa.  
La concentración de electrones o huecos extrínsecos se determina mediante la 
medida ex situ de la resistencia hall a temperatura ambiente. Se obtiene de este modo 
un calibrado de la concentración de impurezas en función de la temperatura de la célu-
la como el que se muestra en la figura 2.20 para la célula de Berilio empleada en este 
trabajo de tesis doctoral. 
 
Figura 2.20: Calibrado de la concentración de impurezas aceptoras en GaAs (001), 
crecido a una Vc(GaAs)=1MC/s; en función de la temperatura de la célula de Berilio 
utilizada en esta tesis (MBEIII). 
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3 Técnicas experimentales de caracteri-
zación ex situ 
En el presente capítulo se describen brevemente las principales técnicas de ca-
racterización ex situ (fuera del reactor de MBE), empleadas durante la realización de 
esta tesis doctoral para la caracterización de las muestras fabricadas. 
 La superficie de las muestras, así como la morfología de las nanoestructuras 
crecidas sobre ésta, se han estudiado mediante microscopía de fuerzas atómicas 
(AFM, del inglés “Atomic Force Microscope”) en modo contacto. La caracterización 
de las propiedades ópticas de las nanoestructuras embebidas en una matriz de GaAs 
intrinseco, se ha realizado mediante fotoluminiscencia (PL, del inglés “Photolumines-
cence”) de conjuntos macroscópicos, dependiente de la temperatura y de la potencia 
de excitación. Estas dos técnicas han sido las más utilizadas debido a que proporcio-
nan una información muy útil sobre la calidad y cualidad de los procesos de creci-
miento, por ello, los resultados obtenidos se han empleado como realimentación de los 
parámetros de crecimiento con el fin de optimizar al máximo la morfología y la emi-
sión óptica de las nanoestructuras. La morfología y las propiedades estructurales de 
nanoestructuras embebidas en matrices de GaAs han sido caracterizadas mediante la 
microscopía por transmisión de electrones en sección transversal (XTEM, del inglés 
“Cross Sectional Transmission Electron Microscope”) y la microscopía túnel de ba-
rrido en sección transversal (XSTM, del inglés “Cross Sectional Scanning Tunneling 
Microscope”). Todas estas técnicas han sido aplicadas al estudio tanto de capas sim-
ples, como de capas apiladas de nanoestructuras.  
Por otra parte, se han caracterización de manera independiente los niveles ener-
géticos para electrones y huecos de conjuntos macroscópicos de nanoestructuras en 
capas simples, empleando la espectroscopia de capacidad-voltaje a baja temperatura 
(10K) combinada con la fotoluminiscencia a baja temperatura de heteroestructuras del 
tipo diodo Schottky. Esta técnica ha sido introducida como una nueva herramienta de 
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caracterización en el IMM y ha significado una parte importante del trabajo y esfuerzo 
realizado durante el desarrollo de esta tesis doctoral. Se describirá aquí muy breve-
mente ya que será descrita en detalle en el capítulo 1. 
3.1 Microscopía de fuerzas atómicas (AFM) 
Si bien son muchas las aplicaciones del AFM y sus diferentes variantes, su uso 
para la caracterización de superficies es la más extendida, debido a su gran versatili-
dad y alta precisión. El AFM permite caracterizar ampliamente la topografía de una 
alta gama de materiales (metálicos, aislantes, inorgánicos, orgánicos, biológicos, etc.) 
llegando a alcanzar resolución atómica en algunos de ellos. Además, puede funcionar 
tanto en atmósferas controladas como en líquidos o en UHV. Durante el desarrollo de 
esta tesis doctoral el AFM se ha empleado para caracterizar la superficie de las mues-
tras y la morfología de nanoestructuras de InAs sobre sustratos de GaAs(001). 
El principio básico de este microscopio es la interacción electrostática de una 
punta de radio nanométrico fijada en el extremo de una micropalanca flexible, con la 
superficie de la muestra a estudiar. En la figura 3.1(a) se muestra el esquema del AFM 
empleado para las medidas realizadas durante el desarrollo de esta tesis, cuyo funcio-
 
Figura 3.1 (a) Esquema del microscopio de fuerzas atómicas funcionando en modo 
contacto. (b) Imagen obtenida mediante un microscopio de barrido electrónico de una 
micropalanca3, similar a las empleadas durante esta tesis. (c) Detalle de la punta de SiN 
fijada en el extremo de la micropalanca, cuyo radio de curvatura nominal es de unos 15 
nm 
  54 
namiento se describe a continuación. 
La muestra cuya superficie se desea estudiar se sujeta sobre un escáner piezoe-
léctrico XYZ. Un tornillo micrométrico permite controlar en primera aproximación la 
distancia d entre la punta y la superficie de la muestra, mientras que el desplazamiento 
en el eje Z del escáner piezoeléctrico lo hace de manera fina. Un haz láser rojo 
(630nm) se hace incidir sobre el extremo de la micropalanca en el cual está fijada la 
punta, de tal modo que el haz reflejado incida sobre el centro de un fotodiodo dividido 
en cuatro sectores. De este modo, cualquier variación de la diferencia entre las co-
rrientes (o voltajes) de salida de los diferentes cuadrantes del diodo, será proporcional 
a la deflexión vertical (o lateral) de la micropalanca. Cuando d se hace menor que una 
determinada distancia crítica, las fuerzas electrostáticas son suficientemente grandes 
como para producir una deflexión detectable en la micropalanca1. Estas fuerzas siguen 
principalmente un potencial del tipo Van Der Waals, siendo atractivas inicialmente y 
luego repulsivas conforme la distancia d disminuye2. 
 Para obtener una imagen topográfica de la superficie, se fija una determinada 
distancia d como valor de trabajo; si d es tal que la interacción es atractiva se dice que 
se trabaja en modo no contacto, si por el contrario la interacción es repulsiva, en modo 
contacto (modo de deflexión constante). A continuación se desplaza la punta por la 
superficie mediante el escáner XY, siendo X la dirección de barrido rápido, e Y la 
dirección de barrido lento. En cada punto (x,y) del barrido se desplaza el escáner en la 
dirección Z mediante un sistema de realimentación electrónico, de tal modo que el 
valor de trabajo d (la señal del fotodiodo) se mantenga constante. Este desplazamiento 
queda registrado como componente z para cada coordenada (x,y) obteniéndose así el 
perfil topográfico de la superficie. 
Todas las imágenes de este trabajo han sido realizadas en modo contacto y en 
aire, empleando un AFM construido en el IMM por el grupo de Fuerzas y Túnel, diri-
gido por el Prof. Ricardo García. Una fotografía de este AFM puede verse en la figura 
3.2 Se emplearon micropalancas 
comerciales de la marca Olym-
pus3 con unas dimensiones de 
200x40x800 µm3 (figura 3.1 (b)) 
y una constante elástica de 0.1 
N/m; con una punta de forma 
piramidal de SiN y un radio no-
minal de unos 15 nm (figura 3.1 
(c)). Se utilizó un escáner XYZ 
con una amplitud máxima de ba-
rrido de 5 µm2 en el plano y 1 
µm en la dirección Z. Todas las 
imágenes constan de 512x512 
puntos, y fueron tomadas a una 
frecuencia de barrido rápido 
entre 1 y 5 Hz. 
 
Figura 3.2: Fotografía del equipo de AFM construi-
do en el IMM por el grupo de Fuerzas y Túnel, con 
el que se han medido las imágenes de AFM durante 
el desarrollo de esta tesis doctoral. (Fotografía por 
cortesía de J.M.García) 
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3.2 Microscopía por transmisión de electrones en 
sección transversal (XTEM) 
Tanto la microscopía por transmisión de electrones (TEM, del inglés “Trans-
mission Electron Microscope”) como su variante el XTEM son dos técnicas que han 
resultado cruciales en el desarrollo tanto de la biología como del análisis de materia-
les. Ambas técnicas se basan en la pequeña longitud de onda asociada a electrones de 
alta energía (del orden de 0.003 nm para un potencial de aceleración de 150KV) así 
como en la facilidad para focalizar los mismos, para obtener imágenes con una alta 
resolución (típicamente 0.1 nm) y una gran cantidad de aumentos (típicamente 
1x106X). Para ello, un haz de electrones de alta energía (entre 50-300 KeV)4 se focali-
za sobre una capa muy fina del material que se desea estudiar. El haz de electrones es 
difractado y transmitido a través de la muestra y posteriormente focalizado mediante 
una lente objetivo para formar la primera imagen. Dependiendo de si esta imagen se 
forma a partir de un haz transmitido o un haz difractado* se dice que se trabaja en con-
diciones de “campo claro” o “campo oscuro”, respectivamente. Este funcionamiento 
se esquematiza en la figura 3.3. 
Posteriormente, un sistema de lentes secundario proyecta la imagen amplifi-
                                                     
* En el argot técnico de la microscopía electrónica, se conoce como “haz transmitido” a aquel que no sufren difracción 
alguna y “haz difractado” al haz transmitido que sí sufre difracción. 
 
Figura 3.3: Esquema de los modos de funcionamiento de un microscopio de transmi-
sión de electrones. 
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cada en una pantalla fluorescente o similar; existen dos modos de observación: cuando 
el sistema de lentes secundarias focalizan el plano focal objeto de la lente objetivo, se 
proyecta la imagen amplificada del diagrama de difracción característico de la muestra 
estudiada, accediendo así a las propiedades de la red recíproca; si por el contrario se 
focaliza el plano focal imagen, se obtiene una imagen amplificada de la muestra con 
un contraste proporcional a la red real5. Debido a la alta dispersividad de los electrones 
y de su bajo coeficiente de transmisión, todo el proceso debe ser llevado a cabo en 
condiciones de vacío y el espesor de las muestras debe ser realmente pequeño (algunas 
decenas de nanómetro); lo que dificulta enormemente la preparación apropiada de las 
muestras y el proceso de medida. 
En el caso de cristales semiconductores que nos ocupa, el análisis del con-
traste de las imágenes es muy complejo, por lo que se refuerza haciendo interferir 
varios haces difractados y/o transmitidos, obteniéndose así un contraste de fase, que 
requiere de modelos para su interpretación. Este contraste de fase se realiza seleccio-
nando los haces difractados o transmitidos mediante un sistema de diafragmas coloca-
dos tras la lente objetivo y variando la orientación relativa entre la muestra y el haz de 
electrones. El contraste obtenido se debe principalmente a tres factores: la naturaleza 
química de los átomos (número atómico Z), deformaciones de los planos cristalinos 
(campos de tensiones), o desuniformidades en el espesor de la muestra adelgazada. 
Por ello, las imágenes de TEM proporcionan información del promedio a lo largo del 
espesor de la muestra, sobre los defectos del cristal, los campos de tensiones, la mor-
fología, la composición de las nanoestructuras y la calidad de las intercaras en el caso 
de heteroestructuras. 
Con el fin de obtener imágenes de alta resolución y disminuir los efectos de-
bidos a las desuniformidades del espesor, se realiza un complejo adelgazamiento de 
las muestras mediante clivado, pulido mecánico y bombardeo iónico de haces focali-
zados. Cuando las muestras son adelgazadas a lo largo de la dirección de crecimiento 
((001) en nuestro caso) se observaran imágenes de vista plana o TEM, y cuando lo son 
a lo largo de las direcciones perpendiculares ((110) o (1-10)), imágenes de sección 
transversal o XTEM. 
En este trabajo se analizaron mediante TEM y XTEM tanto muestras con ca-
pas simples como con capas apiladas adelgazadas entre 2 y 50 nm. Las imágenes de 
XTEM fueron tomadas cerca del eje de zona de las direcciones (110) o (1-10) en mo-
do de campo oscuro en la reflexión 002; lo que proporciona esencialmente infor-
mación sobre la composición. Todas las imágenes presentadas en este trabajo fueron 
tomadas por el Dr. Sergio Ignacio Molina y su grupo (principalmente por T. Ben) en 
el departamento de Ciencias de Materiales e I.M. y Q.I. de la Universidad de Cádiz. Se 
emplearon los siguientes microscopios: JEOL-1200EX (120 KeV.), JEOL-2010F (200 
KeV.) y JEOL-4000EX (400 KeV.)6.  
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3.3 Microscopía túnel de barrido en sección trans-
versal (XSTM) 
Desde su invención a principios de los años 807, el microscopio túnel de ba-
rrio (STM, del inglés “Scanning Tunneling Microscope”) se ha convertido en el rey 
de la caracterización de superficies, ya que no sólo permite alcanzar resolución atómi-
ca o molecular en una gran cantidad de materiales, sino que además proporciona tam-
bién información sobre las propiedades electrónicas en la superficie. El STM se basa 
en hacer circular una corriente túnel (entre decenas de pA y algunos nA) entre una 
punta metálica muy afilada, (fabricada generalmente de tungsteno) y una superficie 
conductora (o semiconductora), separadas una distancia d (del orden de algunas déci-
mas de nm) y entre las que se aplica una diferencia de potencial ∆V (entre -5 y 5 V). 
La corriente túnel es proporcional a la convolución entre la densidad local de estados 
de la punta y de la muestra, así como de d y ∆V 8. Las medidas pueden hacerse tanto 
en aire como en ultra alto vacío (UHV), siendo este último caso el más extendido de-
bido a que se reduce la contaminación y se obtiene una caracterización más fiable de 
la superficie al eliminar la capa de agua presente inicialmente sobre la misma. La téc-
nica STM es sensible solamente a las capas próximas a la superficie (2 o 3 primeras 
capas) si bien cuando no existen estados de superficie que anclen el nivel de Fermi 
(Vg. en el caso del GaAs(001)9 ), es posible obtener información sobre las propiedades 
electrónicas del material en volumen. 
 
Figura 3.4: Esquema de un microscopio túnel de barrido en sección transversal, traba-
jando en el modo de corriente túnel constante. 
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Para obtener una imagen STM se sigue un procedimiento muy parecido al 
descrito en la sección 3.1. La muestra cuya superficie se quiere estudiar se monta so-
bre un escáner piezoeléctrico XYZ con un rango dinámico grande (varias micras en 
todas direcciones) y la punta de tungsteno sobre un escáner XYZ de rango dinámico 
pequeño (decenas de nm2 por décimas de nm). Básicamente, existen dos modos de 
funcionamiento. En un caso (modo de “corriente constante”), se fija como valor de 
trabajo una determinada corriente túnel y se barre la superficie XY, en cada punto (x, 
y) se desplaza la punta en la dirección Z mediante un sistema de realimentación elec-
trónica de tal modo que la corriente se mantenga constante y se registra como compo-
nente z el desplazamiento del escáner. Así se obtiene un perfil topográfico aparente. 
En el segundo modo (modo de “distancia constante”), se fija como valor de trabajo 
una distancia d y ∆V fijos, y se registra el valor de la corriente túnel para cada punto 
de la superficie escaneada, obteniéndose así un perfil aparente de la densidad local de 
estados para una energía dada8. Dependiendo de la polaridad de ∆V se inyectan elec-
trones desde la punta hacia la superficie (estados vacíos, aplicando una polaridad posi-
tiva a la muestra) o al revés (estados llenos). 
Una de las principales aplicaciones del STM es la espectroscopia túnel de ba-
rrido (STS, del inglés “Scanning Tunneling Spectoscopy”). Esta técnica consiste en 
fija un valor de trabajo d constante, desconectar la realimentación electrónica momen-
táneamente (unos 25 ms), y para cada punto (x,y) medir los distintos valores que ad-
quiere la corriente túnel cuando se barre el valor de ∆V. Se obtiene así una curva I-V 
para cada punto escaneado de la superficie (generalmente se obtiene un promedio de 
varias curvas I-V en cada punto). De este modo, es posible obtener información muy 
valiosa sobre la densidad local de estados, puesto que, en general, la conductancia 
diferencial normalizada, (dI/dV)/(I/V), es un valor proporcional a la densidad de esta-
dos e independiente de otros factores10. 
El XSTM es una variante del STM que se aplica principalmente al estudio de 
semiconductores. En esta técnica se exploran mediante STM y STS las propiedades de 
superficies paralelas a la dirección de crecimiento (como la (110) o la (111)) clivadas 
en condiciones de UHV, lo que proporciona superficies atómicamente planas en ran-
gos amplios. Esto permite obtener información, entre otras cosas, sobre la calidad de 
las intercaras en heteroestructuras, las propiedades electrónicas de dispositivos (como 
el alineamiento de bandas en un diodo PIN); o la morfología, composición y distribu-
ción de tensiones de nanoestructuras embebidas en matrices semiconductoras. Un 
esquema del funcionamiento de un XSTM se representa en la figura 3.4. En el caso de 
los semiconductores III-V, la primera capa de la superficie clivada está formada por 
cationes (elemento III) y aniones (elemento V) cuyos enlaces se corresponden con 
estados vacíos y estados llenos, respectivamente. Esto permite al XSTM diferenciar 
las subredes de elemento III o V variando simplemente la polaridad de ∆V11. Por 
ejemplo, en el caso de una superficie de GaAs (110), aplicando un potencial positivo 
sobre la muestra (∆V negativo) se obtienen imágenes de los orbitales correspondientes 
a estados vacíos, identificando así las posiciones de los átomos de Ga sobre la superfi-
cie clivada. Además, cuando las heteroestructuras presentan diferencia de parámetro 
de red, como las nanoestructuras de InAs sobre GaAs, aparecen deformaciones mecá-
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nicas en las superficies clivadas debido a las relajaciones elásticas (y/o plásticas) indu-
cidas por la acumulación de tensiones, proporcionales a la composición. Se ha demos-
trado que el XSTM es más sensible a estas deformaciones mecánicas que a las dife-
rencias eléctricas debidas a composición cuando se trabaja a voltajes altos y se 
analizan los estados llenos de las superficies (típicamente -3V aplicados a la mues-
tra)12. A partir de las imágenes de topografía aparente medidas en estas condiciones, es 
posible calcular con mucha precisión la composición de las heteroestructuras. 
Las imágenes de XSTM mostradas en este trabajo, fueron obtenidas por el Dr. 
P.M. Koenraad y su grupo (principalmente por P. Offermans), en el Departamento de 
física de semiconductores de la Universidad tecnológica de Eindhoven, Holanda. 
3.4 Fotoluminiscencia (PL) 
La medida de la fotoluminiscencia (PL, del inglés “Photoluminescence”) es             
una técnica fundamental en la caracterización de las propiedades ópticas de materiales 
semiconductores. Consiste en analizar espectralmente la luz emitida por la muestra 
tras excitarla previamente con luz, generalmente mediante un haz láser. La  energía de 
los fotones empleados para la excitación (Eexc), así como la potencia del haz empleado 
para la excitación y la temperatura de la muestra, determinan las condiciones de tra-
bajo del experimento de PL. Entre las diferentes condiciones de trabajo, hay que des-
tacar que: 
 
• La Eexc determina la profundidad con respecto a la superficie en la 
cual se foto-generan los pares electrón-hueco, esta distancia se co-
noce como longitud de penetración óptica, y es inversamente pro-
porcional al coeficiente de absorción del material estudiado para la 
longitud de onda correspondiente a Eexc. 
• Cuando la Eexc es superior a la energía de las transiciones radiativas 
permitidas en el material estudiado, se dice que se trabaja en condi-
ciones no resonantes. En este caso, los pares electrón-hueco fotoge-
nerados minimizan su energía cinética mediante la emisión de fono-
nes a la red antes de recombinar. Esta recombinación puede produ-
cirse de manera radiativa o no radiativa dependiendo principalmente 
de las propiedades y temperatura de la muestra. Además, en estas 
condiciones se favorecen las transiciones radiativas de más baja 
energía. 
• Cuando la Eexc es equivalente a la energía de una transición radiativa, 
se dice que se trabaja en condiciones resonantes. En este caso, se fa-
vorecen las recombinaciones radiativas, y sólo se observa recombi-
nación en las transiciones cuya energía sea igual o menor que Eexc. 
En el caso de semiconductores, la PL nos proporciona información acerca de  
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de las transiciones permitidas entre el mínimo de la banda de conducción y el máximo 
de la  banda de valencia proporcionando así información acerca de la banda prohibida 
del material. Los pares electrón-hueco pueden estar acoplados mediante interacción 
coulombiana, formando excitones cuya energía de recombinación es menor que la de 
la banda prohibida y están sujetos a determinadas reglas de conservación del momento 
lineal. En el caso de nanoestructuras semiconductoras, el caso es muy similar, y la PL 
nos proporcionará esencialmente información acerca de la estructura de niveles ener-
géticos de las nanoestructuras, a partir de las recombinaciones radiativas posibles entre 
los mismos. La PL también nos proporcionará información sobre la densidad, tamaño 
o dinámica de captura y recombinación de las nanoestructuras, tal y como se explicó 
en el capítulo 113. 
 Los espectros de PL de esta tesis fueron obtenidos en el IMM, el montaje 
experimental empleado está esquematizado en la figura 3.5. Se empleo como fuente de 
excitación un láser de Argón sintonizado en la línea de emisión de 514.5 nm (2.409 
eV), cuya longitud de penetración óptica en el GaAs es aproximadamente de 1 µm a 
temperatura ambiente. Este haz se modula mediante un modulador óptico (“chopper”) 
a una frecuencia aproximada de 200Hz, cuya señal se introduce como referencia de un 
amplificador sincronizado (“lock-in”). El haz se focaliza en la muestra mediante una 
lente con f/# de 5, y que proporciona un spot de 100 µm de diámetro, aproximadamen-
te. La muestra se coloca sobre un dedo frío refrigerado mediante un circuito cerrado de 
He recirculado, dentro de un criostato en el que se hace vacío mediante una bomba 
turbo-molecular y una bomba rotatoria, alcanzando una presión inferior a 10-6 mbar. a 
temperatura ambiente. Una resistencia en la punta del dedo frío y un diodo de GaAs 
para medir la temperatura, conectados a un controlador permiten variar la temperatura 
de la muestra en un rango de 10-350 K. La PL emitida por la muestra se focaliza a la 
entrada de un monocromador simple de 22 cm., mediante dos lentes. El monocroma-
 
Figura 3.5: Esquema del montaje experimental empleado para las medidas de fotolu-
miniscencia de este trabajo. 
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dor consta de una red de difracción intercambiable, en función del rango de longitudes 
de onda que se desee dispersar. En este trabajo se han utilizado una red de 1200 lí-
neas/mm (red X1, blaze=750 nm.) y una red de 600 líneas/mm (red X2, blaze = 1500 
nm.). Para cada longitud de onda, la luz dispersada es detectada a la salida del mono-
cromador mediante un detector de Germanio refrigerado por nitrógeno líquido. Este 
fotodetector está formado por un diodo PIN refrigerado, polarizado en inversa median-
te un voltaje entre 200 y 400 V; y posee una gran sensibilidad en el rango espectral de 
800 a 1700 nm (1.55-0.73 eV). Por ello, es muy adecuado para el estudio de PL de 
nanoestructuras de InAs sobre GaAs. La señal a la salida del detector, que está modu-
lada a la misma frecuencia que la excitación, se introduce a la entrada del amplificador 
sincronizado lock-in. Así, se obtiene un voltaje proporcional a la intensidad de la luz 
emitida por la muestra para una longitud de onda dada. Este tipo de detección en fase 
mediante un amplificador sincronizado permite obtener espectros con una extraordina-
ria relación señal-ruido y además, discrimina la señal de la muestra de otras posibles 
fuentes de luz que emitan a la misma longitud de onda que esta. 
Todo el sistema se controla mediante un ordenador que gestiona el movi-
miento del monocromador, se realiza de este modo un barrido entre dos longitudes de 
onda en pasos equidistantes, en cada punto se realiza una parada (típicamente de 0.5 s) 
 
Figura 3.6: Fotografía del montaje experimental empleado durante el desarrollo de esta 
tesis doctoral en el IMM para las medidas de fotoluminiscencia. (Fotografía por cortesía 
de J.M.García) 
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al final de la cual queda registrado el valor de la longitud de onda y del valor prome-
dio del voltaje medido por el amplificador sincronizado. 
Los espectros de PL que se muestran en este trabajo han sido tomados em-
pleando unos valores típicos de 1 nm como paso entre puntos, un tiempo de espera 
entre puntos de 0.5 s, y un tiempo de integración para el amplificador sincronizado de 
0.2 s. El montaje experimental descrito permite medir los espectros de fotoluminis-
cencia en función de la temperatura de la muestra en un rango de 10 a 300 K, así como 
en función de la potencia de excitación. Para este último caso se emplean filtros neu-
tros para disminuir la potencia del haz láser. 
 Para interpretar correctamente los espectros de PL medidos, es necesario 
tener en cuenta que el espectro obtenido mediante el montaje experimental descrito, es 
la convolución entre la luz emitida por la muestra y la respuesta espectral del montaje 
experimental; esto es: transmitancia de las lentes de focalización, transmitancia del 
monocromador y respuesta espectral del detector de Germanio. Si bien podemos su-
poner que la respuesta espectral es esencialmente plana para rangos de longitudes de 
onda pequeños, esto no es así para rangos amplios como es nuestro caso. Por tanto, 
con el fin de eliminar las contribuciones de la respuesta espectral del montaje experi-
mental a los espectros de PL medidos, se han normalizado todos los espectros de este 
 
Figura 3.7: Curvas experimentales de respuesta espectral del montaje de fotoluminis-
cencia empleadas para normalizar los espectros de este trabajo, empleando a) un red X1 
en un rango de longitudes de onda de 550 a 1220 nm y b) una red X2 en un rango de 
600 a 1700 nm. 
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trabajo por la curva experimental de respuesta espectral del montaje experimental para 
cada caso. Estas curvas se muestran en la figura 3.7, para las diferentes redes de di-
fracción empleadas. Las curvas han sido medidas empleando una lámpara halógena de 
cuarzo-tungsteno colocada en la posición de la muestra, y condiciones típicas de me-
dida. Si bien la lámpara empleada tiene una dependencia espectral en el rango de inte-
rés, ésta es muy pequeña en comparación con la respuesta de otros elementos y se 
puede considerar despreciable. 
3.5 Espectroscopia de Capacitancia-voltaje 
Como ya se comentó en la introducción de este capítulo, la espectroscopia de 
capacitancia-voltaje se describirá con detalle en el capítulo 1 de esta memoria. Por 
ello, se describirá aquí muy brevemente. 
La espectroscopia de capacitancia-voltaje es una técnica que permite estudiar 
el confinamiento cuántico de nanoestructuras semiconductoras a baja temperatura a 
partir de la variación controlada de los estados de carga de las mismas. Permite deter-
minar, entre otras cosas, el tipo de confinamiento cuántico (si este es en una, dos o tres 
dimensiones) o la estructura de niveles energéticos con respecto al borde de la banda 
de conducción o de la banda de valencia. Para ello, las nanoestructuras se introducen 
en estructuras de diodo, bien del tipo PIN o del tipo Schottky; dispositivos que permi-
ten variar de manera controlada la posición del nivel de Fermi mediante la aplicación 
de un voltaje externo. Aplicando un pequeño voltaje alterno superpuesto con un volta-
je continuo y haciendo coincidir la posición del nivel de Fermi con la posición de al-
gún nivel energético de las nanoestructuras (bien para electrones o para huecos, de-
pendiendo del tipo de dispositivo empleado) es posible estudiar la capacidad 
diferencial de las mismas, directamente relacionada con sus propiedades de confina-
miento14.  
En esta tesis, la espectroscopia de capacitancia-voltaje se ha empleado, com-
binada con la fotoluminiscencia, para determinar la estructura de niveles energéticos a 
baja temperatura, tanto para electrones como para huecos, de capas simples de puntos 
cuánticos y anillos cuánticos de InAs sobre GaAs (001). 
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4 Control sobre la morfología, densidad y 
emisión óptica de nanoestructuras au-
toensambladas de In(Ga)As sobre GaAs 
(001): De los Puntos a los Anillos cuán-
ticos 
4.1 Introducción 
Como ya se comentó en la sección ¡Error! No se encuentra el origen de la 
referencia. de la introducción de esta memoria, las condiciones durante el proceso de 
autoensamblado determinan la morfología, composición y tensión interna de las na-
noestructuras; y por tanto sus propiedades de confinamiento cuántico y de emisión 
óptica (PL). Estas condiciones vienen determinadas por los parámetros de crecimiento, 
tales como temperatura del substrato, velocidad de crecimiento, presión de elemento 
V, etc., empleados durante la deposición del material que forma las nanoestructuras, 
InAs en nuestro caso. En este capítulo se presentan los resultados obtenidos durante la 
realización de esta tesis doctoral sobre la fabricación de puntos cuánticos autoensam-
blados de InAs sobre GaAs(001) mediante MBE, donde se mostrará cómo influyen los 
parámetros de crecimiento sobre las diferentes propiedades de las nanoestructuras, y 
cómo es posible modificar de una manera controlada estas propiedades empleando un 
recubrimiento parcial de GaAs, tras el proceso de autoensamblado. 
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En primer lugar, se presentará un resumen sobre la estructura de las muestras 
estudiadas en este capítulo y de los parámetros de crecimiento empleados para la fa-
bricación de las regiones comunes de las diferentes muestras. 
Con el fin de facilitar la discusión de los resultados obtenidos, se realizará una 
introducción breve al modelo de confinamiento cuántico propuesto en la literatura 
para las nanoestructuras estudiadas en esta tesis: puntos cuánticos (QDs) y anillos 
cuánticos (QRs). Todos los resultados de este capítulo y de capítulos posteriores se 
discutirán e interpretarán de manera cualitativa en base a este modelo. 
La siguiente sección está dedicada a un estudio intensivo de los QDs. Se pre-
sentarán los resultados obtenidos tras un estudio sistemático sobre la influencia de los 
parámetros de crecimiento en las propiedades de las nanoestructuras: densidad, morfo-
logía y emisión óptica. Este estudio concluye con la optimización de los parámetros de 
crecimiento para obtener conjuntos de QDs con las propiedades deseadas para este 
trabajo, y que fueron descritas en la sección ¡Error! No se encuentra el origen de la 
referencia. de esta memoria. Este tipo de QDs se describirán en detalle, puesto que 
serán el punto de partida para obtener el resto de nanoestructuras estudiadas durante el 
desarrollo de esta tesis doctoral, en particular de los anillos cuánticos (QRs) 
Una vez obtenidos los conjuntos de QDs con las propiedades adecuadas, se 
presentarán los resultados obtenidos al recubrir parcialmente estos QDs con capas de 
GaAs bajo diferentes condiciones de crecimiento. Se obtienen de este modo diferentes 
morfologías, cada una con una emisión de PL característica. Esta sección concluye 
con la presentación de las condiciones óptimas para obtener QRs a partir de los QDs 
iniciales tras el proceso de recubrimiento parcial. Se describirán con mayor detalle las 
propiedades ópticas y morfológicas de estos QRs y se presentará un modelo desarro-
llado durante esta tesis por comprender la formación de las distintas morfologías tras 
recubrir parcialmente los QDs empleando diferentes parámetros de crecimiento. 
El capítulo finaliza con un resumen de las conclusiones más importantes. 
4.2 Descripción de la estructura y crecimiento de 
las muestras. 
La estructura de todas las muestras empleadas a lo largo de este capítulo para 
el estudio de las propiedades de nanoestructuras autoensambladas (puntos cuánticos 
(QDs) y anillos cuánticos (QRs), principalmente) de InAs sobre GaAs(001) se muestra 
en la figura 4.1. La estructura de las muestras, los parámetros de crecimiento y el pro-
cedimiento de crecimiento empleados en la fabricación es común a todas las muestras, 
y entre una muestra y otra solamente cambian las condiciones de crecimiento emplea-
das durante el proceso de autoensamblado de las nanoestructuras y la BEP de Arséni-
co empleada durante el crecimiento de la estructura. Cada muestra consta de dos capas 
de nanoestructuras, una capa embebida en una matriz de GaAs que se emplea para el 
estudio de las propiedades ópticas de las nanoestructuras (PL), y una capa en la super-
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ficie de la muestra que se emplea para estudiar la morfología mediante AFM. Las na-
noestructuras de la superficie se fabrican reproduciendo las condiciones de crecimien-
to de las nanoestructuras enterradas. Este diseño permite correlacionar las propiedades 
de confinamiento cuántico y emisión óptica (PL) de las nanoestructuras enterradas con 
la morfología de las nanoestructuras en la superficie, a la vez que minimiza la cantidad 
de substratos empleados y el tiempo necesario para realizar un estudio sistemático en 
comparación con el que se necesitaría si se fabricasen dos muestras, una para el estu-
dio de la morfología y otra para la emisión de PL. 
Para la fabricación de las muestras, se emplean GaAs, AlAs e InAs, este últi-
mo para la fabricación de las nanoestructuras. Los parámetros de crecimiento comunes 
a todas las muestras estudiadas son: 
 
• Vc(GaAs) = 1 MC/s 
• Vc(AlAs) = 0.5 MC/s 
 
A lo largo de toda la estructura, la BEP(As4) se mantiene constante en un valor que 
depende del diseño de la muestra. Solamente se modificará la temperatura del cracker 
de Arsénico en determinados momentos con el fin de obtener un BEP(As2) en algunas 
regiones de la estructura, como puede ser durante la deposición de InAs para la obten-
ción de las nanoestructuras.  
 
Figura 4.1: Esquema de la estructura de las muestras empleadas en este capítulo para el 
estudio de la morfología y emisión óptica de nanoestructuras autoensambladas de InAs 
sobre GaAs (001). Se muestran los espesores típicos de cada región y la variación de los 
parámetros de crecimiento durante la fabricación de la estructura. 
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El procedimiento de fabricación se describe a continuación. Un vez evaporado 
el óxido nativo de la superficie lista para la epitaxia según el procedimiento descrito 
en la sección 2.6.1, se deposita una capa gruesa de GaAs (“Buffer layer”) con un es-
pesor típico de 150 nm a una Ts=580 ºC y una BEP de As4 constante y que dependerá 
del diseño de cada muestra. Este buffer de GaAs se deposita con el fin de obtener una 
superficie plana y libre de defectos. En el caso de las muestras empleadas para el estu-
dio de XSTM, el buffer de GaAs se dopa con Si (1x1017 donores/cm3) para poder defi-
nir un contacto óhmico sobre la estructura y poder aplicar así un voltaje punta-muestra 
y drenar la corriente túnel generada. Después del buffer de GaAs y sin modificar los 
parámetros de crecimiento ni realizar ninguna pausa, se deposita una superred de pe-
riodo corto (SPL del inglés “Short Period Super Lattice”) compuesta por veinte pe-
riodos de 2 nm de AlAs y 2 nm de GaAs. Después de la SPL se continúa creciendo en 
idénticas condiciones una capa de 60 nm de GaAs. Tras esta capa, se realiza una para-
da de dos minutos, durante la cual se adapta la temperatura del substrato (típicamente 
entre 470 y 530 ºC) y el tipo de arsénico (si fuera necesario), hasta obtener las condi-
ciones de crecimiento deseadas para depositar el InAs necesario hasta completar el 
proceso de autoensamblado de las nanoestructuras. Una vez depositado el espesor de 
InAs deseado se realiza una pausa de un minuto con el fin de realizar un recocido de 
las nanoestructuras. El método empleado para la deposición de InAs y las ventajas del 
recocido se describirán en la sección 4.4. A continuación se recubren las nanoestructu-
ras con 60 nm de GaAs en dos etapas. Los primeros 20 nm de GaAs se depositan a la 
misma Ts y BEP(As4 oAs2) a las que se depositó el InAs para autoensamblar las na-
noestructuras, a continuación sin realizar ninguna parada, se incrementa la temperatura 
del substrato mediante una rampa de aproximadamente 50ºC/min, hasta recuperar una 
Ts=580ºC y en el mismo instante en el que se inicia la rampa, se disminuye la tempe-
ratura del cracker de As hasta recuperar la BEP(As4) inicial, se depositan de este modo 
los 40 nm de GaAs restantes. Las ventajas y desventajas de esta metodología para 
recubrir totalmente las nanoestructuras se discutirán en la sección 4.4. Una vez com-
pletados los 60 nm de GaAs se deposita otra SPL idéntica a la anterior, que se comple-
ta con 6 nm de GaAs. En la superficie de la muestra se repite el procedimiento de de-
posición de InAs empleado para autoensamblar las nanoestructuras, y transcurrido el 
tiempo de recocido, se enfría la muestra rápidamente (-100ºC/min). Para las condicio-
nes de crecimiento empleadas, las barreras de GaAs y AlAs de toda la estructura se 
depositan sobre una reconstrucción (2x4). 
Para las nanoestructuras enterradas, el Gap del InAs de las nanoestructuras 
queda rodeado por la barrera del Gap del GaAs circundante, y todo ello rodeado por 
las barreras del Gap de las SPL de AlAs/GaAs. La presencia de las dos SPL antes y 
después de las nanoestructuras, previene la difusión de los portadores fotogenerados 
hacia posibles centros de recombinación no radiativa presentes en el substrato y/o en 
la superficie de la muestra, y mejoran por tanto la probabilidad de captura y recombi-
nación radiativa de los portadores fotogenerados en las nanoestructuras, sobre todo a 
temperaturas próximas a la temperatura ambiente1. Mediante la fabricación de varias 
muestras en las que no se depositaron nanoestructuras en la superficie, se ha compro-
bado que la presencia en la superficie de nanoestructuras no altera la longitud de onda 
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de emisión ni la eficiencia de recombinación de las nanoestructuras embebidas en la 
matriz de GaAs. 
Como se mostrará en las secciones subsiguientes, el empleo de un Vc(GaAs) 
de 1 MC/s o de una BEP(As4) constante a lo largo de toda la estructura tiene conse-
cuencias importantes sobre la morfología composición y emisión de PL de las nanoes-
tructuras. Antes de pasar a discutir los resultados obtenidos, comentaremos brevemen-
te el modelo propuesto en la literatura para el confinamiento cuántico de las 
nanoestructuras (QDs, QRs y otros) estudiadas en esta tesis. 
4.3 Confinamiento cuántico y emisión óptica de 
QDs y QRs: El potencial harmónico bidimen-
sional y las reglas de selección. 
 
A lo largo de esta tesis y con el fin de correlacionar las propiedades estudiadas 
de las nanoestructuras (como la emisión de PL, la morfología estudiada mediante 
AFM o los resultados obtenidos mediante espectroscopia de capacitancia-voltaje) con 
las propiedades de confinamiento cuántico, se empleará el modelo del potencial para-
bólico bidimensional2.  
En general, las nanoestructuras estudiadas en este trabajo tienen forma de len-
te plano-convexa, y en una buena aproximación poseen simetría de revolución a lo 
largo de la dirección de crecimiento (sobre todo los QDs). La relación de aspecto altu-
ra:diámetro de la base (h:d) de estas nanoestructuras suele ser muy pequeña, en gene-
ral menores de 1:3. En la aproximación de la función de onda envolvente (Hamilto-
niano efectivo), podemos considerar que el potencial de confinamiento cuántico 
describe la morfología particular de las nanoestructuras, además de incluir los efectos 
de la modulación de composición, tensión elástica, alineamiento de bandas, etc.3. De-
bido a la pequeña relación de aspecto, podemos separar los efectos del confinamiento 
cuántico a lo largo de la dirección vertical, de los de la dirección lateral. Para la direc-
ción vertical el confinamiento cuántico puede llegar a ser un orden de magnitud mayor 
que a lo largo de la dirección lateral, y en primera aproximación podemos considerar 
que únicamente produce un estado ligado, que se corresponde con el estado funda-
mental de cada banda. El resto de los posibles estados ligados y contribuciones a la 
energía del estado fundamental en la nanoestructura son debidos al confinamiento 
lateral, que se puede aproximar adecuadamente por un potencial parabólico bidimen-
sional. La aproximación descrita dejará de ser cierta cuando la morfología, composi-
ción o relación de aspecto de las nanoestructuras no cumplan las condiciones descri-
tas. También cabe esperar que la aproximación mediante un potencial parabólico 
bidimensional sea menos precisa en la descripción de los estados de la banda de va-
lencia, donde se sabe que los efectos de la mezcla del carácter hueco ligero-hueco 
pesado pueden ser importantes, sobre todo para los estados excitados4. Dentro de esta 
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aproximación consideraremos que al menos para el estado fundamental y el primer 
estado excitado de la banda de valencia, las propiedades de los huecos pueden ser 
descritas adecuadamente por la masa efectiva del hueco pesado y su pseudo spin, sh = 
± 1/2 cuando j = ± 3/2. 
Un esquema del modelo de confinamiento propuesto para los QDs y los QRs 
se muestra en la figura 4.2 donde se muestra un punto cuántico con los correspondien-
tes potenciales de confinamiento cuántico para la dirección de crecimiento [001] y 
para la dirección lateral [110], también se muestra la presencia de la capa de mojado 
de InAs (WL) sobre la que se asienta el QD. La discusión se realiza para la banda de 
conducción(BC) si  bien es completamente análoga para la banda de valencia (BV). 
Para el confinamiento vertical encontramos un único nivel de energía Eg que depende 
de la altura de la nanoestructura h, y de profundidad del potencial de confinamiento 
del InAs con respecto al GaAs (diferencia de Gap y alineamiento de bandas) Vo. Los 
gradientes de composición y de tensión a lo largo de la dirección [001] también influ-
 
Figura 4.2: Esquema del modelo propuesto para el confinamiento cuántico de puntos y 
anillos cuánticos para la banda de conducción (o la banda de valencia), basado en un 
potencial parabólico bidimensional y empleado en este trabajo para discutir las propie-
dades de las nanoestructuras estudiadas. 
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yen sobre el valor de Eg. En general, podemos afirmar que cuanto mayor sea h, mayor 
será la energía de localización del nivel energético (ELoc, valor de Eg medido con res-
pecto al borde de la banda) y menor el confinamiento cuántico de los portadores con-
finados en dicho nivel. Para el confinamiento lateral, tenemos un potencial parabólico 
bidimensional, con varios niveles de energía equiespaciados entre sí por una energía 
de cuantización ωh (Ec) con valores típicos entre 30 y 70 meV para la BC y 10-40 
meV para la BV. El valor de la energía de cuantización dependerá de el diámetro de la 
nanoestructuras d, y de la profundidad del potencial de confinamiento del InAs con 
respecto al GaAs (diferencia de Gap y alineamiento de bandas) V´o. Los gradientes de 
composición y de tensión a lo largo de las direcciones [110] y [1-10] también influyen 
sobre el valor de Ec y podrían afectar al equiespaciado de los niveles energéticos. En 
general podemos afirmar que a mayor d, menor es el valor de  ωh  y menor el confi-
namiento cuántico. Según esto, los tres primeros niveles poseen energías ωh , 2 ωh  y 
3 ωh  y tienen una degeneración 2, 4 y 6 teniendo en cuenta el spin y en ausencia de 
perturbaciones externas que podrían romper la simetría rotacional del sistema. Debido 
a la dependencia con la masa efectiva de los niveles de energía cabe esperar un mayor 
número de estados ligados para la BV que para la BC. Para el potencial parabólico 
bidimensional, las funciones de onda poseen un momento angular bien definido5, y sus 
números cuánticos pueden describirse según la base de estados no simetrizados |n, m, 
sz > donde n es el índice del nivel energético, m es el autovalor para la proyección del 
momento angular Lz, y sz es la proyección del spin
6. La energía total de cada nivel 
energético medida con respecto al borde de la BC (niveles de electrones) o la BV (ni-
veles de huecos) viene descrita por la ecuación (4.1): 
(4.1)   ( ) )1.()( )()()( +−= nEE heheghen ωh  
siendo n = 0 para el estado fundamental y 1, 2, 3… para el resto de estados excitados 
respectivamente. En una analogía con los orbitales atómicos, está muy extendida en la 
literatura de nanoestructuras de InAs sobre GaAs el empleo de la notación S, P, D, 
F…para etiquetar los diferentes esta-
dos. Si bien la notación es arbitraria, 
su empleo está justificado debido a que 
ciertas propiedades de estos niveles 
son asimilables a dichos orbitales, por 
ejemplo, si no existe simetría de rota-
ción, la degeneración de los estados P 
se rompe3. De este modo, a lo largo de 
esta tesis se empleará la notación des-
crita en la tabla 4.1 para referirse a los 
diferentes niveles de energía de las 
nanoestructuras estudiadas. Las dege-
neraciones descritas corresponden a 
los estados vacíos y sin la acción de 
perturbaciones externas sobre las na-
Estado Degeneración |n, m, sz> 
Se(h) 2 |0,  0, ±1/2> 
|1, -1, ±1/2> 
P e(h) 4 
|1,  1, ±1/2> 
|2, -2, ±1/2> 
|2,  0, ±1/2> D e(h) 6 
|2,  2, ±1/2> 
… … … 
Tabla 4.1: Notación empleada para referirse a 
los diferentes niveles de energía tanto de la 
banda de conducción como de la banda de 
valencia, de las nanoestructuras estudiadas en 
esta tesis. 
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noestructuras. En general, la acción de un campo externo (como un campo magnético) 
romperá la degeneración de los niveles. Además, conforme se van capturando porta-
dores de carga en los estados ligados de la BC o la BV, las diferentes interacciones 
entre los portadores (coulombiana o de intercambio) irá desplazando la posición de los 
niveles de energía y la degeneración se romperá. El llenado de los diferentes niveles 
de energía es secuencial, y en términos generales podemos decir que obedece a las 
reglas impuestas por el principio de exclusión de Pauli y de máxima multiplicidad de 
Hund. 
Las transiciones ópticas permitidas (absorción o emisión) entre los diferentes 
niveles de energía (estados ligados) de la BC y la BV son aquellas con ∆m = par, si 
bien aquellas con un ∆m = 0 (se-sh ,pe-ph, de-dh, etc.) son dominantes, por ejemplo, una 
transición ∆m = 2 (s-d) contribuiría con un 5% de intensidad con respecto a las transi-
ciones con ∆m = 06. Para las nanoestructuras estudiadas en esta tesis, el espectro de 
emisión de fotoluminiscencia para potencias de excitación suficientemente altas, refle-
ja la estructura de niveles energéticos del conjunto de nanoestructuras, esto es debido a 
la presencia de simetrías ocultas en las nanoestructuras cuando están pobladas por un 
número grande de excitones7 y cuyo origen está relacionado con el hecho de que las 
interacciones de repulsión coulombiana electrón-electrón (e-e), hueco-hueco (h-h), de 
atracción coulombiana electrón-hueco (e-h) y de intercambio electrón-hueco(e´-h´) se 
compensan entre sí; esta técnica se conoce como llenado de estados (o “State Filling” 
en inglés)8 . Para una densidad de potencia de excitación (Pexc) baja y constante 
(<1mW para las densidades típicas estudiadas en este trabajo), podemos considerar 
que tenemos una población de excitones constante confinados en el estado fundamen-
tal del conjunto de nanoestructuras sondeado, el espectro de emisión de PL correspon-
derá con la energía de dicha transición. Conforme vamos aumentando la Pexc, debido a 
la degeneración finita y a la densidad finita de nanoestructuras, la emisión del estado 
fundamental satura, y empezamos a poblar el primer estado excitado, observando si-
multáneamente en el espectro de PL la contribución de ambas transiciones. Si conti-
nuamos aumentando la Pexc se llega a saturar el primer estado excitado y a poblar el 
siguiente, y así sucesivamente, hasta saturar toda la distribución5. En este capítulo los 
efectos de la interacción entre excitones o entre nanoestructuras no se tendrán en cuan-
ta y por tanto la diferencia de energía de las distintas transiciones del espectro de PL 
se corresponden con la suma de la energía de cuantización para la BC y la BV. El 
espectro de PL obtenido puede ajustarse mediante curvas Gaussianas, donde su inten-
sidad dependerá de la densidad y degeneración de cada transición y su anchura será 
proporcional al ensanchamiento inhomogéneo producido por la distribución inhomo-
génea de los tamaños de las nanoestructuras. El llenado de estados de la distribución 
de nanoestructuras se observará claramente en el espectro de PL para densidades de 
potencia de excitación suficientemente altas, siempre que el ensanchamiento inhomo-
géneo de cada componente del espectro sea menor que le energía de cuantización entre 
las transiciones. Los artefactos y limitaciones de la técnica se irán comentando durante 
la discusión de los resultados obtenidos. 
El modelo teórico presentado reproduce tanto cualitativa como cuantitativa-
mente los resultados experimentales presentados hasta la fecha en QDs tanto en au-
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sencia de perturbaciones externas9,10, como en presencia de campos magnéticos11,12. El 
acuerdo cuantitativo es menor para los anillos cuánticos, pues su geometría se aleja de 
la forma ideal para considerar un potencial parabólico bidimensional, debido a la pre-
sencia del agujero central. El acuerdo cualitativo es, sin embargo, suficientemente 
bueno como para justificar el empleo del modelo3, 13. Los resultados de este capítulo se 
discutirán de forma cualitativa en base al modelo propuesto, volveremos a recurrir a 
este modelo de una manera más cuantitativa en el capítulo 1, para discutir los resulta-
dos obtenidos mediante espectroscopia de capacitancia-voltaje de QDs y QRs. 
4.4 Puntos cuánticos de InAs sobre GaAs(001): 
Control sobre el tamaño, densidad y emisión 
óptica a través del crecimiento 
En esta sección se presentan los resultados concernientes a la fabricación de 
puntos cuánticos (QDs) de InAs sobre GaAs(001). Tal y como se presentó en la intro-
ducción de esta memoria el objetivo de esta sección es obtener conjuntos QDs con una 
altura mayor de 8 nm con una emisión óptica a temperatura ambiente de aproximada-
mente 1eV (∼1240 nm) y una distribución homogénea de tamaños (con una dispersión 
< ±10% sobre el valor medio de la distribución) con una densidad (ρ) entorno a 5x109 
QDs/cm2 Los motivos por los cuales se desea obtener este tipo de QDs se resumen a 
continuación:
 
• En primer lugar, obtener una distribución homogénea de QDs es ne-
cesario para poder analizar con precisión los espectros de PL y de 
capacitancia-voltaje(C-V, capítulo 1). La falta de uniformidad de la 
distribución de tamaños del conjunto de nanoestructuras, produce un 
ensanchamiento inhomogéneo de las transiciones de PL o CV que 
dificulta su identificación en los espectros14. Por el mismo motivo, 
una distribución homogénea es deseable para la posterior implemen-
tación de QDs en determinados tipos de dispositivos opto-
electrónicos como diodos Láser o amplificadores ópticos14 y en dis-
positivos para la comunicación o la computación cuántica15. 
• Densidades menores de 1010 QDs/cm2 disminuyen el solapamiento 
entre nanoestructuras lo cual permite realizar una caracterización 
precisa de la morfología individual de cada nanoestructura mediante 
AFM, XTEM o XSTM, o de las propiedades ópticas de nanoestruc-
turas aisladas mediante el empleo de técnicas locales como la mi-
croscopía confocal o la microscopía de campo cercano3. Como ve-
remos en las secciones subsiguientes, la obtención de conjuntos de 
nanoestructuras con estas densidades es un efecto colateral de los 
parámetros de crecimiento empleados durante el proceso de autoen-
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samblado de las nanoestructuras. En aplicaciones recientes de los 
QDs, como la fabricación de dispositivos emisores/detectores de un 
solo fotón16 o el acoplo con modos resonantes de micro y nano-
cavidades17, son necesarias densidades menores de 1x109 QDs/cm2. 
• La obtención de conjuntos de nanoestructuras con distribuciones de 
tamaños muy homogéneas (<10%) es posible al emplear condiciones 
de crecimiento adecuadas para obtener QDs altos (h>8nm)18. Este ti-
po de puntos tienen un alto contenido de InAs, y su tamaño se en-
cuentra próximo al límite máximo de coherencia de los QDs, justo 
antes de que se produzcan dislocaciones que dan lugar a islas inco-
herentes y sin propiedades de confinamiento tridimensional19. De-
pendiendo del procedimiento empleado durante su recubrimiento, 
este tipo de puntos pueden emitir a diferentes longitudes de onda, 
para el procedimiento empleado en esta tesis, se obtienen longitudes 
de onda de emisión próximas a 1250 nm a temperatura ambiente. 
Las propiedades de este tipo de conjuntos de QDs hacen de ellos el 
punto de partida óptimo para obtener conjuntos de nanoestructuras 
con diferentes morfologías y emisión óptica, empleando para ello 
técnicas de recubrimiento posteriores al proceso de autoensamblado, 
como pueden ser el recubrimiento parcial con capas de GaAs que 
produce un corrimiento de la emisión ótica hacia el azul; empleado 
en esta tesis y que se describirá en la sección 4.5; o el recubrimiento 
mediante capas de InGaAs20 o GaSb21 que produce un corrimiento 
hacia el rojo. 
 
Todos los QDs presentados durante esta tesis se han fabricado siguiendo el 
 
Figura 4.3: Esquema del procedimiento de crecimiento empleado en esta tesis para la fa-
bricación de puntos cuánticos autoensamblados y que consiste en abrir y cerrar de manera 
secuencial la célula de In hasta depositar el espesor nominal de InAs necesario para que se 
formen los puntos cuánticos (θc), o hasta alcanzar el espesor total deseado (θT). 
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procedimiento de crecimiento que se esquematiza en la figura 3.1, salvo que se indi-
que lo contrario. El procedimiento consiste en fijar la Ts y BEP(As4 o As2) deseadas y 
abrir y cerrar de manera secuencial la célula de In en pulsos de duración constante 
(tON) y con un tiempo de espera entre pulsos de dos segundos (tOFF), salvo que se indi-
que lo contrario. Los QDs se fabrican siguiendo una secuencia de diez periodos, en la 
que tON se adecua en función de la Vc(InAs) para que el espesor nominal de InAs depo-
sitado(θ) sea de 0.15 MC, más una serie de pulsos adicionales de 0.1 MC. La forma-
ción de los QDs se monitoriza mediante la transición 2D3D observada en el patrón 
de difracción RHEED cuando este cambia de barras bien definidas, correspondientes a 
la reconstrucción superficial, a un patrón de puntos y líneas oblicuas que los cruzan, 
correspondiente a la formación de núcleos tridimensionales con superficies cristalinas 
faceteadas22,. Esta transición tiene lugar para un espesor nominal depositado de 1.6 
MC de InAs (10x0.15 MC+1x0.1 MC de InAs) denominado recubrimiento crítico (θc). 
En los casos en que resulta conveniente, como por ejemplo, para uniformizar la distri-
bución de tamaños de los QDs, se siguen depositando pulsos de 0.1 MC de InAs hasta 
alcanzar el espesor nominal total de InAs deseado (θΤ). Una vez depositado θT, se rea-
liza un parada en el crecimiento (tRec) durante la cual se produce un recocido de los 
QDs (en las mismas condiciones de crecimiento en las que tuvo lugar el proceso de 
autoensamblado)con el fin de uniformizar y aumentar el tamaño de los mismos. Salvo 
que se indique lo contrario, en esta tesis se ha empleado siempre un tRec de un minuto. 
En la figura 4.4 se muestra la evolución del patrón de difracción RHEED a 
lo largo de la dirección [1-10] durante el proceso de formación de QDs. En este caso 
particular se empleó una Ts=530ºC y una BEP(As2)=2x10
-6 torr, que se corresponden 
con las condiciones de crecimiento empleadas para la fabricación de los QDs de la 
sección 0. En la figura 4.4 (a) se muestra el patrón de difracción de la superficie del 
GaAs(001) justo en el instante previo a comenzar la deposición de InAs, y que corres-
ponde a una superficie plana con una reconstrucción “incipiente (2x4)” (ver sección 
2.6.1). Una vez depositadas 1.2 MC de InAs (8 pulsos de 0.15 MC) se observa como el 
patrón de difracción comienza a estar formado por puntos y barras paralelas (figura 
Figura 4.4: Evolución del patrón de difracción RHEED a lo largo de la dirección [1-10] 
durante el proceso de formación y recocido de puntos cuánticos de InAs sobre 
GaAs(001) para una Ts=530ºC y una BEP(As2)=2x10
-6 torr. 
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4.4 (b)). La aparición de estos puntos en el patrón de difracción está asociada con la 
formación en la superficie de islas bidimensionales de InAs que actúan como núcleos 
precursores para la formación de QDs22. Hablaremos de ellos más adelante en esta 
misma sección. Una vez alcanzado el θc, (figura 4.4 (c)) se observa claramente la for-
mación de puntos surcados por líneas oblicuas, y que corresponden a la formación de 
QDs en la superficie con facetas cristalinas a lo largo de la dirección [1-10]; el ángulo 
entre las líneas está relacionado con la orientación de las facetas con respecto a la su-
perficie del substrato y con el volumen total de los QDs; en general, a mayor ángulo 
entre la líneas del patrón de RHEED, mayor tamaño de los puntos23,24 . Una vez trans- 
currido tRec = 60 s (figura 4.4 (d)), puede observarse claramente un gran aumento del 
espesor de los puntos del patrón de RHEED y un ligero aumento del ángulo entre la 
líneas oblicuas del patrón. Estos cambios en el patrón de RHEED evidencian un au-
mento del volumen de los QDs durante el proceso de recocido ya que durante este 
intervalo, los QDs actúan como sumideros del InAs presente en la superficie y que 
todavía no se ha incorporado a los QDs. Esto demuestra la necesidad de realizar una 
parada después de que se haya completado el proceso de autoensamblado para homo-
geneizar la distribución de tamaños de los QDs. Para todos los QDs fabricados en esta 
tesis se ha empleado un tiempo de tRec = 60 s puesto que transcurrido este tiempo no se 
aprecian cambios en el patrón de difracción RHEED, y podemos por tanto considerar 
un minuto como el tiempo de recocido óptimo para todo el rango de condiciones de 
crecimiento empleadas en este trabajo, en concordancia con los resultados encontrados 
en la literatura25. El patrón de difracción RHEED observado durante el crecimiento de 
QDs en este trabajo, sólo presenta puntos con rayas oblicuas a lo largo de la dirección 
[1-10], este tipo de patrón RHEED está asociado con la formación de QDs con base 
circular (elíptica) ligeramente alargada a lo largo de esa misa dirección y con forma de 
bóveda semiesférica26; esta es la primera evidencia que encontraremos en esta memo-
ria de que en base a la aproximación del hamiltoniano efectivo, la consideración de un 
potencial harmónico bidimensional es una buena aproximación para describir el confi-
namiento de este tipo de puntos. 
El proceso de autoensamblado de los QDs está mediado por la formación de 
islas quasi-bidimensionales precursoras que se forman durante la deposición sobre la 
superficie de la primera monocapa de InAs27. Estos estados precursores tienen una 
altura típica de 2-4 MC y un diámetro de unos 20 nm (relación de aspecto 1:20 nm). 
Las islas precursoras actúan como centros preferentes para la nucleación de In, que al 
irse incorporando sobre ellas las hace crecer hasta convertirlas en islas tridimensiona-
les (QDs). De una manera muy simplificada podemos entender las propiedades finales 
del conjunto de QDs, densidad, tamaño y uniformidad; como un proceso de competi-
ción entre la formación de nuevas islas 2D o la nucleación y crecimiento de InAs so-
bre las islas 2D o 3D (QDs) ya formadas. Ambos mecanismos están gobernados prin-
cipalmente por el coeficiente de difusión del In28 y por los mecanismos de relajación 
de la tensión de InAs sobre GaAs(001)29, y por tanto, dependiendo de los parámetros 
de crecimiento empleados durante el proceso de autoensamblado de los QDs, se favo-
recerá uno u otro caso. A modo de ejemplo, en la figura 4.5 se muestra la topología de 
la superficie de una muestra de QDs donde debido a los parámetros de crecimiento 
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empleados (alta BEP(As4) y baja 
Ts), una vez finalizada la deposición 
de InAs y el posterior recocido 
(proceso de autoensamblado), aun 
quedan “islas precursoras” en la 
superficie que no han evolucionado 
a QDs; señaladas mediante flechas 
blancas en la  figura 4.5 (a). En la  
figura 4.5 (b) se muestra el perfil 
característico de estas islas a lo 
largo de la dirección [110]. 
Los mecanismos de rela-
jación de la tensión del sistema 
InAs/GaAs (001) también son im-
portantes en la comprensión del 
proceso de formación de QDs y de 
las propiedades del conjunto final14. 
En general podemos afirmar que la 
incorporación de In será preferen-
cial en los sitios en los que la relaja-
ción de la tensión sea máxima, o en 
aquellos lugares con un parámetro 
de red próximo al del InAs. Estos 
lugares son, principalmente, las 
islas de mayor tamaño y los bordes 
(escalones) entre las terrazas de 
diferente altura presentes en la su-
perficie. En el primer caso, las islas 
(2D o QDs) de mayor tamaño ya 
han relajado parte de la tensión 
inherente al sistema In-
As/GaAs(001) con lo que se favore-
ce la incorporación de In en ellas, 
este es un mecanismo que se reali-
menta por el cual los QDs más 
grandes actúan como sumideros de In y crecen hasta alcanzar un tamaño máximo y 
límite antes de que lleguen a producirse dislocaciones19. En segundo lugar, los escalo-
nes entre las terrazas presentes en la superficie sobre la que tiene lugar el proceso au-
toensamblado de los QDs actúan como lugares de nucleación preferente de las “islas 
precursoras” y por tanto, de los QDs30. Debido a que los escalones entre las terrazas 
corren paralelos a la dirección [1-10] (ver sección 2.5, página 34) los QDs tienden a 
formar hileras a lo largo de esta dirección. Este fenómeno se ilustra en la figura 4.6, 
donde se muestra la topología de una superficie con QDs que forman hileras a lo largo 
de la dirección [1-10], dirección a lo largo de la cual corren paralelos los escalones de 
 
Figura 4.5:(a) Imagen de AFM de 250x250 
nm2.donde se señala mediante flechas la presen-
cia de “islas precursoras” en la superficie una 
vez finalizado el proceso de autoensamblado de 
puntos cuánticos de InAs sobre GaAs(001). La 
escala de colores (z) se ha saturado para que se 
puedan apreciar con detalle las islas de menor 
altura. (b) Perfil característico de las “islas pre-
cursoras” a lo largo de la dirección [110]. 
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las terrazas de mayor tamaño y que 
también pueden apreciarse en la 
imagen. La planicidad de la super-
ficie es un parámetro crítico a la 
hora de controlar la densidad del 
conjunto final de QDs, un superfi-
cie con una alta densidad de esca-
lones (terrazas) siempre producirá, 
en igualdad de condiciones, con-
juntos de QDs con una mayor den-
sidad que una superficie con una 
densidad de terrazas menor. A este 
respecto, la deposición de una SPL 
de AlAs/GaAs previa a la fabrica-
ción de QDs, empleada en esta 
tesis (sección 4.2), produce super-
ficies de GaAs(001) con una densi-
dad de terrazas baja y favorece, por 
tanto, la obtención de conjuntos de 
QDs con ρ bajas cuando se em-
plean los parámetros de crecimien-
to adecuados durante el proceso de 
autoensamblado de los QDs30,31. 
A continuación se describen resumidamente los resultados obtenidos del es-
tudio sobre la influencia de los parámetros de crecimiento: temperatura del substrato 
(Ts), presión equivalente de Arsénico (BEP(As4 o As2)), velocidad de crecimiento de 
InAs (Vc(InAs)) y espesor nominal total de InAs (θT); sobre las propiedades finales del 
conjunto de QDs obtenido tras el proceso de autoensamblado (deposición de InAs más 
recocido): tamaño(h:d), densidad (ρ) y emisión óptica (PL). El objetivo de este estudio 
es encontrar los parámetros de crecimiento adecuados para obtener conjuntos de QDs 
con las propiedades deseadas, descritas al comienzo de esta sección. Si bien la varia-
ción de un solo parámetro de crecimiento tiene repercusiones sobre todas las propie-
dades del conjunto del QDs, cada parámetro influye en mayor medida en algunas pro-
piedades frente a otras. Por este motivo el estudio se ha realizado fijando todos los 
parámetros de crecimiento menos uno, que se ha variado dentro del rango de interés. 
4.4.1 Influencia de la temperatura del substrato du-
rante el autoensamblado de QDs y posterior re-
cubrimiento con GaAs 
Para el estudio de la influencia de la Ts sobre las propiedades de los QDs se 
fabricaron tres muestras de QDs depositando θT(InAs)=2MC, bajo una 
BEP(As4)=3x10
-6 torr, y Ts= 480, 500 y 520 ºC. Los resultados de la emisión óptica a 
15 K de estas muestras se presentan en la figura 4.7, se aprecia un claro corrimiento 
hacia el rojo de la emisión óptica (∆E = 130 meV), desde 1.20 eV para Ts= 480 ºC  
 
Figura 4.6: Imagen de AFM de 2x2 µm2 de pun-
tos cuánticos autoensamblados de InAs sobre 
GaAs donde se ilustra la preferencia de los puntos 
a nuclear en los escalones que se forman entre las 
terrazas de distinta altura, formando hileras a lo 
largo de la dirección [1-10]. 
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hasta 1.07 meV para Ts= 520 ºC. Este comportamiento está asociado con un aumento 
del tamaño de los QDs conforme se va aumentando la temperatura según el modelo 
propuesto en la sección 4.3. Se observa también una anchura de línea máxima para la 
muestra con Ts =500º C que evidencia una distribución de tamaños simétrica con res-
pecto a un valor promedio, pero poco uniforme para el conjunto de QDs en esta mues-
tra. La anchura de línea (anchura del espectro a media altura, o FWHM del inglés 
“Full Width at Half Maximum”) que depende de la homogeneidad de la distribución 
de tamaños del conjunto de QDs, es mínima para la muestra Ts =520º C y por tanto, 
podemos asociar el aumento de la temperatura del substrato con un aumento de la 
uniformidad de tamaños de la distribución de QDs. El espectro de PL de esta muestra 
es ligeramente asimétrico y se observa la presencia de una cola para la zona de altas 
energías (entre 1.10 y 1.25 eV) que demuestra la presencia de QDs de tamaño media-
no y pequeño con respecto al tamaño de los QDs promedio de la distribución (con una 
emisión centrada en 1.07 eV y una anchura de línea de ∼50 meV). Estas hipótesis se 
confirman en el estudio de la topografía de los QDs en la superficie de las muestras, 
depositados en idénticas condiciones que los QDs embebidos en la matrices de GaAs 
(ver sección 4.2) y que se muestran en la figura 4.8  para las muestras Ts =500 º C y Ts 
=520º C. Para los QDs fabricados empleando una Ts =500 º C (figura 4.8 (a)) se ob-
 
Figura 4.7: Espectros de fotoluminiscencia medidos a 15K y una Pexc= 10 mW, de tres 
muestras de puntos cuánticos de InAs sobre GaAs (001) fabricados empleando un 
θT(InAs)=2MC , una BEP(As4)=3x10-6 torr y variando la temperatura del substrato (Ts). 
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serva una distribución normal (Gaussiana) de tamaños centrada en QDs con una altura 
promedio de 4 nm y un diámetro de 35 nm (relación de aspecto 1:9 cuando se mide 
con AFM en donde la resolución lateral está limitada por la convolución con la forma 
de la punta, que es grande) cuyo perfil se muestra en la parte inferior izquierda la figu-
ra. Para la muestra Ts=520ºC se pueden observar dos distribuciones normales de tama-
ños que se solapan entre si, una centrada en QDs con h=7nm y d=45nm (1:6) (etique-
tados como perfil A) en la gráfica de la parte inferior derecha de la figura) y otra 
centrada en QDs con h=3 y d=30nm (1:3) (perfil C)), entre medias de ambas distribu-
ciones aparecen QDs con h=5 nm y d=40 nm (1:8) (perfil B)). Entre las dos muestras,  
se aprecia una diferencia en la ρ de aproximadamente un factor cuatro, esta diferencia 
está asociada al aumento de tamaño de los QDs. Debido a que el espesor nominal total 
de InAs depositado es el mismo para ambas muestras, el volumen total de InAs incor-
porado a la superficie (volumen promedio de un QD por la densidad promedio) debe 
ser el mismo en ambas si asumimos que no se pierde InAs por efecto de la temperatu-
 
Figura 4.8: Imágenes de AFM de 500x500 nm2 de la topografía de puntos cuánticos InAs 
sobre GaAs(001) de dos muestras con puntos cuánticos fabricados empleando un 
θT(InAs)=2MC , una BEP(As4)=3x10-6 torr y diferentes temperaturas del substrato (Ts): (a) 
Ts =500 º C, en la parte inferior izquierda se muestra el perfil de un punto cuántico repre-
sentativo del tamaño promedio de la distribución. (b) Ts =520º C, en la parte inferior se 
muestran los perfiles de tres tipos de puntos de la distribución: A) perfil de un punto cuánti-
co representativo del tamaño promedio de de la distribución, B) perfil característico de un 
punto de tamaño mediano con respecto a los puntos tipo A), y C) perfil característico de un 
punto pequeño con respecto a los puntos tipo A). 
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ra, y por tanto el aumento de tamaño (volumen) de los QDs en la muestra Ts=520ºC 
conlleva una disminución de la densidad. 
 Según los resultados obtenidos, podemos concluir que el aumento de la Ts 
favorece la formación de conjuntos de QDs grandes y con una distribución de tamaños 
uniforme. Este comportamiento está relacionado con la dependencia del coeficiente de 
difusión de In con la Ts. Cuanto mayor es la temperatura del substrato, mayor es la 
longitud de difusión del In sobre la superficie del GaAs(001)28, lo cual favorece el 
crecimiento de islas (2D o QDs) ya formadas frente a la nucleación de nuevas “islas 
precursoras”1. El control sobre el tamaño de los QDs a través de la Ts empleada duran-
te el proceso de autoensamblado, permite cierto control sobre la energía de emisión 
del estado fundamental y la energía de cuantización entre niveles excitados de los 
QDs25. 
El aumento de la temperatura del substrato para obtener conjuntos de QDs 
de gran tamaño, baja densidad y baja energía de emisión óptica tiene ciertas limitacio-
nes. En primer lugar, si se aumenta Ts por encima de de la temperatura de evaporación 
de In sobre GaAs(001) que es de 540ºC para las condiciones crecimiento empleadas 
en este trabajo, se puede llegar a inhibir la formación de QDs o perder InAs de los 
QDs durante el proceso de recocido, con lo que diminuiría el tamaño de los QDs y se 
perderían los beneficios de haber aumentado la temperatura del substrato durante el 
proceso de autoensamblado. En segundo lugar, el aumento de la Ts implica, inevita-
blemente, un aumento de los procesos de interdifusión In-Ga y de segregación de In, 
tanto durante el proceso de autoensamblado de los QDs 32, como durante su posterior 
recubrimiento con capas de GaAs33, 14,19. Estos efectos quedan en evidencia al compa-
rar los espectros de emisión de los QDs de las muestras Ts=500ºC y Ts=520ºC con las 
respectivas imágenes de AFM. Se aprecia claramente un solapamiento grande de los 
espectros de emisión pero sin embargo, el solape entre las distribuciones de tamaños 
de una y otra muestra es realmente pequeño. Esto implica que los QDs de la muestra 
Ts=500ºC a pesar de ser más pequeños tienen un contenido de InAs mayor que los 
QDs de la muestra Ts=520ºC que son de mayor tamaño pero tienen cierta composición 
de Ga, y por tanto, ambas distribuciones de puntos aun teniendo tamaños diferentes 
tienen energías de emisión óptica similares debido a que tienen perfiles de composi-
ción y tensión elástica diferentes que tendencia compensar las diferencias de tamaño. 
Los efectos de segregación e interdifusión de In son cruciales para la comprensión de 
algunos de los resultados que se presentarán en las secciones subsiguientes (sobre todo 
en la sección 4.5), por lo que se comentan a continuación con cierto detalle. 
Los fenómenos de segregación e interdifusión de In son bien conocidos en la 
fabricación de pozos cuánticos de InAs34 donde tienden a producir gradientes de com-
posición a lo largo de la dirección de crecimiento no deseados; y están bien documen-
tados en la literatura. La segregación e interdifusión de In en GaAs(001) tiene un do-
ble origen, por una parte atiende a mecanismos cinéticos y termodinámicos; y por 
otro, a mecanismos dinámicos originados por la acumulación de energía elástica en el 
sistema InAs/GaAs (diferencia de parámetro de red del 7.2%). En general podemos 
afirmar que durante los procesos de recubrimiento de InAs con GaAs, cuanto mayor es 
la temperatura del substrato, mayor es la interdifusión de In-Ga y la longitud de segre-
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gación del In. Por otra parte, cuando mayor sea la energía elástica acumulada en una 
zona (mayor presencia de InAs con un parámetro de red próximo al del InAs en volu-
men) mayor será la segregación de In en esa región durante los procesos de recubri-
miento con GaAs35. Estos efectos tienen consecuencias drásticas sobre la morfología y 
composición de los QDs tanto durante el proceso de autoensamblado como cuando 
estos son recubiertos con GaAs36. Durante el proceso de autoensamblado, para tempe-
raturas superiores a 420ºC existen evidencias experimentales de que parte de Ga del 
substrato se interdifunde hacia la base de los QDs aumentando el volumen de estos y 
favoreciendo la aparición de gradientes de composición a lo largo de la dirección 
[001] con InGaAs en la base de los QDs hasta InAs en el ápice33, 32. Durante el proceso 
de recubrimiento total de los QDs con GaAs, existen evidencias experimentales de la 
segregación de In desde el QD hacia la matriz de GaAs, con lo que los QDs quedan 
parcialmente disueltos y disminuye su tamaño (volumen), principalmente en la zona 
del ápice del QD donde la energía elástica acumulada es mayor. Estos efectos propi-
cian la formación de una aleación de InGaAs que rodea al QD, con un gradiente de 
composición desde el centro del QD hacia la matriz de GaAs y mayor para la direc-
ción de crecimiento. La formación de esta aleación de InGaAs alrededor de los QDs 
disminuye la altura efectiva de la barrera con lo que la energía de localización para el 
nivel fundamental de la BC o la BV se ve reducida. Estos efectos son mayores cuanto 
mayor es el tamaño de los QDs puesto que los QDs más grandes tienen mayor canti-
dad de InAs y han relajado toda la tensión elástica, y por tanto el recubrimiento total 
mediante GaAs de los QDs produce efectos de ecualización en el volumen de los QDs 
recubiertos y en su energía de confinamiento y emisión óptica.37,38,39. Existen eviden-
cias experimentales de que los fenómenos de “disolución” de los QDs durante el pro-
ceso de recubrimiento total con GaAs pueden atenuarse empleando velocidades de 
crecimiento de GaAs altas (Vc(GaAs)>2MC/s) y temperaturas de substrato bajas 
(∼480ºC) durante el proceso de recubrimiento total con GaAs, con lo que pueden llegar 
a alcanzarse longitudes de onda para la emisión de PL del estado fundamental de 1.55 
µm a temperatura ambiente40, si bien emplear estos parámetros de crecimiento dismi-
nuye la calidad óptica de la barrera de GaAs1. 
Los efectos de segregación de In e interdifusión de In-Ga también son im-
portantes para las propiedades de la capa de mojado y para la explicación de los pro-
cesos que originan la formación de los QDs. Diversas evidencias experimentales y 
cálculos teóricos de las propiedades termodinámicas, revelan que durante la deposi-
ción de In(InAs) sobre GaAs(001) de espesores menores de 1.5 MC, la mitad del ma-
terial nominal depositado no se incorpora pseudomorficamente al substrato y no con-
tribuye a la acumulación de energía elástica (tensión total acumulada)41. Este material 
(In o InAs) queda “flotando” sobre la superficie, en lo que se ha llamado fase líquida 
de InAs, la aparición de estas fases está relacionada con una minimización de la ener-
gía libre de Gibbs para In o InAs líquido frente a fases de InAs o InGaAs deformado 
tetragonalmente por tensión biaxial42. Durante el proceso de recubrimiento de la capa 
de mojado (WL) el In(InAs) que se encuentra flotando sobre la superficie se incorpora 
paulatinamente a la matriz de GaAs, formando un pozo de InGaAs con un gradiente 
de composición, donde la concentración de In disminuya desde el substrato hacia la 
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superficie (dirección y sentido del crecimiento [001]). Es por tanto erróneo considerar 
la WL como un pozo de InAs de espesor uniforme (∼1MC), y se debe considerar más 
bien como un pozo de InGaAs de espesor y composición variables que interconecta 
entre si a todos los QDs43. 
En la sección 4.5 volveremos a recurrir a estos conceptos para interpretar y 
modelar la formación de diversas morfologías tras el recubrimiento parcial de QDs 
con capas de GaAs. 
4.4.2 Influencia del flujo y tipo de Arsénico 
Los efectos de la presión y tipo de arsénico durante el proceso de autoen-
samblado de puntos cuánticos de InAs sobre GaAs(001) han sido estudiados por mu-
chos autores y están bien documentados en la literatura5. Los resultados que se mues-
tran en esta sección concuerdan con los resultados obtenidos por estos autores. 
En general y de manera muy simplificada podemos afirmar que el empleo de 
presiones de arsénico altas (>BEP(As4 )=5x10
-6 torr) favorece la nucleación de islas 
bidimensionales precursoras nuevas frente al crecimiento de las islas ya formadas, 
situación que se va invirtiendo conforme vamos reduciendo la presión de Arsénico. 
Una vez más, las explicación de estos hechos pasa por la dependencia del coeficiente 
de difusión y cinética de incorporación de In con los parámetros de crecimiento em-
pleados; cuanto mayor es la presión de arsénico empleada, menor es la longitud de 
difusión del In sobre la superficie y mayor la cinética de incorporación. Al igual que 
ocurre al aumentar la temperatura del substrato durante el proceso de autoensamblado 
de los QDs, la disminución de la presión de Arsénico, favorece la formación de QDs 
con un mayor volumen y uniformidad1,44. En este trabajo se ha encontrado que el em-
pleo de As2 favorece la formación de conjuntos de QDs más uniformes y de mayor 
tamaño que cuando se emplean presiones equivalentes de As4. Algunos autores han 
encontrado resultados similares45,46. Si bien el empleo de As2 reduce drásticamente el 
coeficiente de difusión de In sobre le superficie de GaAs, incrementa de manera muy 
significativa la cinética de incorporación de In(InAs), en base a esto, podemos afirmar 
que empleando As2 durante el proceso de autoensamblado produce una transición 
rápida de las islas precursoras a puntos cuánticos y ya que la cinética de incorporación 
y el crecimiento de las islas (2D o 3D) se ven incrementados se obtienen conjuntos de 
QDs más grandes y uniformes. Los resultados obtenidos se describen a continuación. 
Pare el estudio de la influencia de la presión equivalente y tipo de Arsénico 
se presentan los resultados de cuatro muestras en las que los QDs se formaron deposi-
tando θT(InAs)=2MC, con una Ts= 530 ºC y una BEP(As4)= 1.1x10-5, 5.5x10-6 torr 
2x10-6 torr y BEP(As2)=1.5x10
-6 torr. Los resultados del estudio mediante AFM para 
estas muestras se presentan en la figura 4.9, donde debajo de cada imagen se muestran 
los perfiles de los QDs más representativos de cada distribución, etiquetados con letras 
mayusculas. Para la muestra BEP(As4)= 1.1x10
-5 (figura 4.9 (a)) se observa una distri-
bución de tamaños muy poco uniforme con una densidad de ρ=4x1010 QD/cm2. Una 
vez finalizado el proceso de autoensamblado se observa una densidad alta (8x10-9 
islas/cm2, perfil C)) de islas precursoras que no han evolucionado a QDs. La distribu-
ción de QDs está centrada en QDs con h= 4nm y d=40nm (relación de aspecto 1:10).  
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Figura 4.9: Imágenes de AFM de 500x500 nm2 de la topografía de QDs InAs sobre 
GaAs(001) de cuatro muestras con puntos cuánticos fabricados empleando un 
θT(InAs)=2MC , una Ts=530ºC y diferentes BEP(As4 o As2). En la parte inferior de cada 
imagen se muestran los perfiles de los QDs más re-resentativos de cada distribución. 
Las presiones equivalente de Arsénico empleadas son: (a) BEP(As4 )=1.1x10
-5 torr, (b) 
BEP(As4 )=5x10
-6 torr, (c) BEP(As4 )=2x10
-6 torr y (d) BEP(As2 )=1.5x10
-5 torr. 
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Si disminuimos la presión de Arsénico hasta BEP(As4)= 5.5x10
-6 torr (figura 4.9 (b)), 
la densidad de QDs disminuye en un factor 3, aunque todavía se observan islas precur-
soras (2.5x10-9 islas/cm2, perfil C)). La distribución está centrada en QDs de mayor 
tamaño, con h= 6nm y d=40nm (1:8) aunque la distribución de tamaños no es unifor-
me todavía (perfiles A) y C)). Si continuamos disminuyendo la presión hasta 
BEP(As4)= 2x10
-6 torr (figura 4.9 (c)) conseguimos eliminar por completo la presencia 
de islas precursoras en la superficie. No se aprecian cambios aparentes en la densidad 
de la distribución, pero si en la uniformidad de los tamaños que son ahora mucho más 
uniformes lo cual evidencia un reparto más homogéneo de InAs entre los QDs. La 
distribución está centrada en QDs con un tamaño promedio de h= 7nm y d=50nm (1:8) 
y una desviación estándar de ±20%. Si variamos ahora la temperatura del cracker de 
Arsénico hasta obtener un flujo molecular de As2,, obtenemos una BEP(As2)= 1.5x10
-6 
torr (figura 4.9 (d)), se obtienen QDs con una distribución de tamaños muy uniforme 
(<±15%) con ρ = 8x10-9 QDs/cm2, sin presencia de islas precursoras en la superficie, y 
con una distribución de QDs centrada en h=10 nm y d=55 nm, con una relación de 
aspecto entre 1:5 y 1:6. 
Los resultados obtenidos mediante AFM se confirman al estudiar la emisión 
de PL de los QDs embebidos en GaAs. Los espectros de PL para las muestras 
BEP(As2)= 1.5x10
-6 torr y BEP(As4)= 5.5x10
-6 torr. Para la muestra BEP(As4)= 
 
Figura 4.10: Espectro de fotoluminiscencia medido a 15K y una Pexc= 10 mW, de dos 
muestras de QDs de InAs sobre GaAs(001) fabricados empleando un temperatura de subs-
trato de 520ºC, un espesor de InAs depositado de 2MC con una Vc(InAs)=0.05MC y dife-
rentes flujos de As4 y As2. 
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5.5x10-6 torr, la emisión de PL atribuida al estado fundamental está centrada entorno a 
1.3 eV, pero la distribución de tamaños tan poco uniforme de los QDs produce un 
ensanchamiento inhomogéneo de la emisión óptica (banda de PL) de ∼100meV. Los 
efectos de disminuir el flujo de arsénico y emplear As2 durante el proceso de autoen-
samblado de los QDs se ponen de manifiesto al observar el espectro de PL correspon-
diente a la muestra BEP(As2)= 1.5x10
-6 torr. El aumento de tamaño de los QDs produ-
ce un desplazamiento hacia el rojo con respecto al espectro de la muestra anterior de 
200meV con una emisión de PL para el estado fundamental (Eo) de 1.1eV. La gran 
uniformidad de la distribución de tamaños produce un ensanchamiento inhomogéneo 
de la emisión de este estado de tan solo 45meV. La uniformidad de la distribución de 
tamaños, asociada a la baja densidad del conjunto de QDs, permite observar efectos de 
“llenado de estados” (sección 4.3) para la densidad de potencia de excitación emplea-
da (10 mW) asociados con la emisión de PL del estado fundamental y de los dos pri-
meros estados excitados. El mejor ajuste de la banda de PL se obtiene mediante tres 
curvas Gaussianas con idéntica anchura (FWHM), este hecho se comentará con mayor 
detalle en la sección 4.4.4. La posibilidad de observar efectos de saturación de la emi-
sión del estado fundamental y llenado de estados para densidades de potencia de exci-
tación consideradas bajas está justificada en la literatura sin necesidad de recurrir a 
argumentos relacionados con la ralentización de los fenómenos de captura y decai-
miento a niveles de más baja energía mediados por fonones (efectos de “cuello de 
botella” o “phonon bottle neck effect”). Esta justificación está basada en la dinámica 
captura y recombinación radiativa en los QDs de los portadores de carga (e-h) hacia 
niveles energéticos ya poblados, medida mediante espectroscopia resuelta en tiempo y 
modelada mediante ecuaciones de microestados5, 47. Para el ajuste realizado se observa 
una energía de cuantización para la emisión de PL entre el estado fundamental (E0) y 
el primer estado excitado (E1) de 65meV. 
De los resultados obtenidos podemos concluir que para obtener distribucio-
nes de QDs con las propiedades deseadas (descritas en la introducción de este capítu-
lo) debemos emplear presiones de As2 lo más bajas posibles. En el sistema MBEIII del 
IMM sólo se dispone de un célula de As, lo que impone ciertas restricciones a la hora 
de disminuir la presión de Arsénico. En este trabajo se emplea la misma temperatura 
de la célula de Arsénico para la fabricación de toda la estructura de las muestras, y por 
tanto, se debe llegar a un compromiso en el flujo de arsénico empleado para que sea 
adecuado tanto para el proceso de autoensamblado de QDs con las propiedades desea-
das como para la deposición de capas barrera de GaAs y SPL de AlAs/GaAs con pro-
piedades de confinamiento óptimas y sin defectos. 
4.4.3 Influencia de la velocidad de crecimiento y del 
espesor de InAs depositado 
Los efectos sobre las propiedades de conjuntos de QDs debidos a la veloci-
dad nominal de crecimiento de InAs empleada durante el proceso de autoensamblado 
han sido estudiados por diversos autores, encontrando todos ellos resultados simila-
res20,48,5 . La densidad del conjunto de QDs depende exponencialmente de la Vc(InAs). 
Para un mismo θT de InAs, cuanto menor es la velocidad de crecimiento empleada, 
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menor es la densidad de QDs y mayor es el volumen de éstos, con lo que se modifica 
la emisión óptica hacia longitudes de onda más altas con respecto a QDs fabricados 
empleando velocidades de crecimiento más altas. Una vez más, estos efectos están 
relacionados con la limitaciones cinéticas para la difusión e incorporación de In sobre 
la superficie de GaAs(001), que se reducen al emplear velocidades nominales de de-
posición de In(InAs) bajas y que favorecen un crecimiento de los QDs más próximo al 
equilibrio termodinámico del sistema49. 
En este trabajo se ha empleado, salvo que se indique lo contrario, una 
Vc(InAs) nominal de 0.05 MC, pero hay que tener en cuenta que la técnica empleada 
para producir el autoensamblado de los QDs, pulsos de InAs (tON), seguidos de pausas 
(tOFF) bajo un flujo constante de Arsénico, equivale a una velocidad efectiva de creci-
miento mucho más baja. Además, durante los periodos tOFF  en los que la célula de In 
está cerrada, se incrementa sustancialmente longitud de difusión del In y su cinética de 
incorporación. Se ha comprobado experimentalmente que empleando pulsos para la 
deposición de InAs durante el proceso de autoensamblado de los QDs se obtienen 
distribuciones de tamaños más uniformes, de mayor volumen y menor densidad que 
cuando no se realizan pulsos y se deposita el In de manera continua dejando la célula 
de In abierta durante el tiempo necesario para depositar el espesor nominal deseado 
(θT >θc). 
En este trabajo una Vc(InAs) nominal de 0.05 MC y un tOFF=2s han permitido 
obtener conjuntos de QDs con las propiedades deseadas.  
La cantidad nominal total de InAs (θoptima) que se debe depositar durante el 
proceso de autoensamblado de los QDs para obtener conjuntos con una óptima distri-
bución de tamaños depende de los parámetros de crecimiento seleccionados para lle-
var a cabo el proceso1 aunque la densidad obtenida en este caso será una función de 
los parámetros empleados. Para obtener una densidad de QDs mínima se ha de em-
plear un espesor nominal de InAs total igual al recubrimiento crítico para que se for-
men los QDs (θT=θC=1.65 MC), si se deposita una cantidad mayor de InAs, igual a 
θoptima se obtiene una densidad mayor pero se consigue un ensanchamiento inhomogé-
neo de la emisión de PL mínimo (distribución de tamaños óptima). Se puede continuar 
aumentando la longitud de onda de emisión (volumen de los QDs) y la densidad para 
espesores de InAs mayores que θoptima  pero entonces aumenta de nuevo el ensancha-
miento inhomogéneo de la emisión de PL (la distribución de tamaños empeora). 
4.4.4 Propiedades de QDs optimizados: Morfología, 
densidad y dependencia de las propiedades óp-
ticas con la temperatura y la potencia de exci-
tación 
En esta sección se analizan con cierto detalle las propiedades de morfología, 
densidad y emisión óptica de los conjuntos de puntos cuánticos de InAs sobre Ga-
As(001) obtenidos una vez optimizado el procedimiento de crecimiento según los 
resultados de las secciones precedentes, para obtener conjuntos de QDs con las pro-
piedades deseadas descritas en la introducción de este capítulo. Los parámetros de  
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crecimiento empleados durante el proceso de auto-
ensamblado de los QDs se muestran en la tabla 4.1. 
Un estudio sobre la morfología y densidad de estos 
QDs mediante AFM se muestra a continuación. 
En la figura 4.11 se muestran los resulta-
dos obtenidos del estudio mediante AFM de la mor-
fología y densidad para QDs fabricados en condi-
ciones óptimas, la distribución de tamaños obtenida 
tiene una densidad de aproximadamente 1x10-10 
QDs/cm2 (figura 4.11 (a)), un perfil característico 
de un QDs representativo del valor promedio de la 
distribución se muestra en la figura 4.11 (b), el 
valor promedio de la distribución se ha calculado a 
partir de los histogramas para la altura y el diámetro 
de los QDs medidos sobre la imagen de AFM de la 
figura 4.11 (a) y está centrado en d=56±5nm (figura 
 
Figura 4.11: (a) Imagen de AFM de de 1x1µm2 QDs optimizados, con una densidad de 
10x10-10 QDs/cm2, (b) Perfil de un QDs representativo del valor promedio de la distri-
bución de tamaños, (c) Histograma de la distribución de diámetros y ajuste mediante 
una distribución normal y (d) Histograma de la distribución de alturas y ajuste mediante 
una distribución normal. 
Parmáetro Valor 
Ts 530ºC 
BEP(As2 ) 1.5x10
-6 torr 
θT 1.7 o 2.2 MC 
Vc(InAs) 0.05 MC/s 
tOFF 2 s 
Tabla 4.2: Parámetros de cre-
cimiento empleados para la 
fabricación de puntos cuánticos 
de InAs sobre GaAs(001) opti-
mizados según los criterios de 
este trabajo. 
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4.11(c)) y h=10±1nm (figura 4.11(d)). 
Las propiedades ópticas de este tipo de QDs se presentan a continuación. El 
estudio de las propiedades ópticas de nanoestructuras autoensambladas es un tema 
complejo y extenso. No ha sido un objetivo de este trabajo comprender en profundidad 
las propiedades ópticas de 
las diferentes nanoestructu-
ras autoensambladas en-
contradas, sino más bien 
comprender de forma cua-
litativa las mismas, para 
poder establecer compara-
ciones adecuadas entre las 
propiedades ópticas de 
unas y otras en base a sus 
propiedades morfológicas. 
Para la muestra de QDs 
optimizados se ha realiza-
do un estudio en función 
de la densidad de potencia 
de excitación y de la tem-
peratura. 
La dependencia 
de la emisión de PL a baja 
temperatura (15K) con la 
densidad de potencia de 
excitación se muestra en la 
figura 4.12. En la figura (a) 
se muestra el espectro co-
rrespondiente a una 
Pexc=300mW, donde pue-
den observarse tres com-
ponentes que se ajustan 
perfectamente mediante 
tres curvas Gaussianas de 
idéntica anchura asociadas 
con la recombinación ra-
diativa del estado funda-
mental y de los dos prime-
ros estados excitados. Ésta 
FWHM es de unos 50meV 
y nos permite establecer una correspondencia entre el ensanchamiento inhomogéneo 
de la emisión de PL con la desviación estándar de la distribución de tamaños, del 
10%(figura 4.11 (c) y (d)), como 5meV/%, para QDs fabricados en las condiciones 
anteriormente descritas. Resulta sorprendente que el mejor ajuste se obtenga mediante 
 
Figura 4.12: Espectros de PL a baja temperatura para una 
muestra de QDs optimizados. (a) Pexc=300mW y ajuste 
mediante tres curvas Gaussianas de idéntica anchura. (b) 
Evolución del espectro de PL al reducir la densidad de 
potencia de excitación desde 300mW hasta 0,5 mW, donde 
se observa claramente el comportamiento de llenado de 
estados secuencial del conjunto de QDs.  
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curvas Gaussianas de idéntica anchura, puesto que según el modelo del oscilador har-
mónico bidimensional, el ensanchamiento inhomogéneo de los niveles energéticos 
asociado con la dispersión del confinamiento lateral (diámetro de los QDs), debería ir 
aumentando para cada estado proporcionalmente a n. El hecho de que la anchura in-
homogénea de cada transición se mantenga más o menos constante ha sido atribuido 
por algunos autores a la dominancia sobre el ensanchamiento inhomogéneo de la dis-
persión en la dirección de confinamiento vertical (h) frente al confinamiento lateral 
(d)5. A pesar de la alta potencia de excitación empleada no se observa emisión de la 
capa de mojado, lo que evidencia una eficiencia de captura de los portadores por parte 
de los QDs altísima y un escape hacia la barrera muy bajo, comportamiento asociado 
con la alta energía de localización de este tipo de QDs. Si se observa, sin embargo, 
una alta recombinación en 
la barrera de GaAs intrín-
seco y en el substrato 
(GaAs:C). 
La evolución de 
la emisión de PL con la 
densidad de potencia de 
excitación muestra un claro 
comportamiento de llenado 
de estados, característico 
de este tipo de conjuntos 
de QDs (figura 4.12 (b)) lo 
que nos permite establecer 
con seguridad la corres-
pondencia entre las com-
ponentes Eo, E1 y E2 con la 
emisión de PL del estado 
fundamental, primer estado 
excitado y segundo estado 
excitado, respectivamen-
te47. La energía de cuanti-
zación entre el estado fun-
damental y el primer 
estado excitado para este tipo de QDs es de 60-75meV, dependiendo del θT(InAs) 
empleado. No se observan fenómenos claros de saturación de la emisión de los estados 
debido a una densidad de QDs suficientemente alta y al empleo de un haz de perfil 
Gaussiano para la excitación45,47. A partir de los ajustes, podemos representar la inten-
sidad integrada para cada componente Eo, E1 y E2 en función de la densidad de poten-
cia de excitación (figura 4.13), encontramos una dependencia de la intensidad integra-
da como le potencia de excitación elevada a una potencia, cuando esta potencia es 
mayor que la unidad decimos que se trata de un comportamiento superlineal. Obser-
vamos una saturación de la emisión del estado fundamental para una potencia de exci-
tación de 50mW, asociada con la baja degeneración (dos) de este estado. Para la emi-
 
Figura 4.13: Evolución de la intensidad integrada de las 
componentes Gaussianas del espectro de la figura 4.12 (a) 
asociadas con la emisión de PL de los estados Eo, E1 y E2 
en función de la potencia de excitación y resultado del 
ajuste lineal. Se observa la saturación de la emisión del 
estado fundamental E0 para una potencia de 50mW y una 
dependencia superlineal (pendiente b>1) para la emisión 
de los estados excitados. 
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sión del primer estado excitado y del segundo estado excitado se observa un compor-
tamiento superlineal con pendientes 1.1 y 1.4 respectivamente50. 
Para una muestra de QDs optimizados fabricados empleando un 
θT(InAs)=1.7MC, se obtiene una densidad de 5x10-9 QDs/cm2 para la cual es posible 
observar la saturación de la emisión de PL a baja temperatura para los cuatro primeros 
 
Figura 4.14: (a) Especto de PL a baja temperatura de una muestra de QDs optimizados 
fabricados con un θT(InAs)=1.7MC medido empleando una Pexc=500mW y ajuste me-
diante seis curvas Gaussianas de idéntica anchura correspondientes a las transiciones de 
todos los estados confinados en los puntos cuánticos de InAs. (b) Posición del máximo 
de cada componente con respecto al índice n y ajuste mediante un polinomio de grado 
dos. (c) Diferencia de energía entre transiciones contiguas en función del índice n y 
ajuste a una línea recta mediante mínimos cuadrados 
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estados empleando una potencia de excitación de 500mW y observar las transiciones 
correspondientes a todos los estados confinados de los QDs, seis en total; y la emisión  
de la capa de mojado. Los resultados obtenidos se presentan en la figura 4.14 (a) se 
observa la saturación de los cuatro primeros estados, y demuestra que este tipo de QDs 
poseen seis niveles energéticos para la BC y seis o más estados para la BV. Resulta 
llamativo, sin embargo, que la energía de cuantización entre estados (o transiciones 
ópticas) no es constante, y va disminuyendo para los estados cuya energía es más 
próxima a la barrera o a la capa de mojado, el máximo de emisión de cada componen-
te (transición) con respecto al índice n, sigue una dependencia polinómica de grado 
dos (figura 4.14 (b)). Si representamos la diferencia de energía entre estados contiguos 
∆En-(n-1) para n=1,2,3… observamos una disminución lineal de ésta diferencia, con una 
pendiente de -5.4meV; cuando debería ser cero según el modelo del oscilador harmó-
nico bidimensional. Este comportamiento podría tener un doble origen: 
 
• Por una parte, podría estar originado por la interacción a muchos 
cuerpos entre excitones neutros confinados en el conjunto de QDs. 
Se sabe que para este tipo de QDs la atracción coulombiana e-h do-
mina sobre el resto, y produce corrimientos de la emisión de PL 
hacia el rojo13,3. 
 
• Por otra parte, podría tener su origen en el potencial real de confi-
namiento del QDs. Este tipo de QDs son más anchos en la base y 
tienen perfiles de composición de InGaAs a lo largo de la dirección 
de crecimiento, lo que podría justificar que los estados más próxi-
mos al continuo tengan menor confinamiento cuántico y por tanto 
menor energía de cuantización32. 
 
En cualquier caso, estos resultados ponen de manifiesto la importancia de 
conocer el potencial de confinamiento real de los QDs, teniendo en cuenta tanto su 
morfología tridimensional, composición y tensión elástica, tanto interna como induci-
da en la matriz, para modelar de manera precisa sus propiedades; así como de conside-
rar las interacciones a muchos cuerpos cuando el número de excitones confinados por 
cada nanoestructura en el estado estacionario es alto. 
Mediante el ajuste de curvas Gaussianas y empleando una Pexc=20mW es 
posible seguir la evolución de las transiciones E0 y E1, así como de la capa de mojado 
(WL) y del GaAs intrínseco, con la temperatura. Los resultados obtenidos se presentan 
en la figura 4.15. En la  figura 4.15 (a) se muestra la evolución del máximo de energía 
de cada componente, así como la evolución teórica del Gap de GaAs51. Las compo-
nentes E0 y E1 poseen la misma dependencia con la temperatura, hasta 150K, que la 
barrera de GaAs en la que están embebidos los QDs optimizados. Esta dependencia se 
puede ajustar según la ley semiempírica de Varshni50,52. Esta dependencia parece indi-
car que los mecanismos responsables de la dependencia de la emisión óptica de QDs 
con la temperatura, se deben principalmente a los mecanismos de expansión térmica 
de la red de la matriz en la que están embebidos y a la interacción con fonones de di-
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cha red, y que los mecanismo 
propios de los QDs juegan un 
papel secundario53. En la  figura 
4.15 (b) se muestra la dependen-
cia con la temperatura de la 
FWHM empleada para ajustar 
tanto la componente Eo como la 
E1. La FWHM se mantiene prác-
ticamente constante(cambio 
<6%) a lo largo de todo el rango 
de temperaturas estudiado, y su 
variación está relacionada con la 
interacción con los fonones de la 
red, siendo esta interacción me-
nor cuanto mayor es la energía 
de localización, como es el caso 
para este tipo de QDs. El com-
portamiento anómalo ha sido 
observado por otros autores que 
lo han asociado a la interacción 
entre QDs adyacentes mediada 
por la presencia de la capa de 
mojado52,54. La disminución de 
la intensidad integrada con la 
temperatura es un proceso carac-
terístico en nanoestructuras del 
tipo punto cuántico, y esta prin-
cipalmente asociado al escape 
termo-iónico de los portadores 
confinados hacia la barrera de 
GaAs, asistido por fonones LO; 
en este sentido, la disminución 
de la intensidad integrada es 
mínima cuanto mayor es la ener-
gía de localización de los niveles 
energéticos52,55. La evolución de 
la intensidad integrada (figura 
4.15 (c)) apenas cambia en el 
rango de temperaturas estudiado 
para las transiciones Eo y E1, 
aunque disminuye un orden de 
magnitud para el GaAs intrínse-
co. Los resultados obtenidos 
ponen de manifiesto las ventajas 
 
Figura 4.15: Evolución con la temperatura de los 
parámetros de las componentes Gaussianas E0, E1 y 
del GaAs intrínseco del ajuste de la emisión de PL a 
baja temperatura de una muestra de QDs optimiza-
dos. (a) Evolución del máximo de cada componente, 
la línea punteada indica la evolución teórica del Gap 
de GaAs. (b) Evolución de la anchura a media altura 
de las componentes E0 y E1, idéntica para ambas. (c) 
Evolución de la intensidad integrada. 
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del confinamiento cuántico de QDs con una alta energía de localización para el estado 
fundamental y el primer estado excitado sobre las propiedades ópticas, frente al confi-
namiento y emisión óptica del material en volumen. 
Es interesante destacar que diferentes autores han obtenido QDs similares a 
los presentados en esta sección empleando parámetros de crecimiento similares a los 
mostrados en la tabla 4.2. El estudio de la composición interna de este tipo de QDs en 
la superficie de GaAs(001), muestra la presencia de un fuerte gradiente de composi-
ción InGaAs, rico en Galio en la base del QDs y una composición pura de InAs relaja-
do en el ápice32,56. También es interesante destacar que el estudio de este tipo de QDs 
embebidos en matrices de GaAs mediante técnicas de microscopía de sección trans-
versal muestran una altura típica de 6 nm y un diámetro típico de 30nm, poniendo de 
manifiesto la importancia de los procesos de recubrimiento sobre la morfología final 
de los QDs39. Los procesos de recubrimiento parcial de QDs optimizados se presentan 
a continuación, donde se verá por qué la necesidad de obtener QDs con las propieda-
des descritas en la introducción de este capítulo, y por qué este tipo de QDs son ópti-
mos para obtener anillos cuánticos mediante el proceso de recubrimiento parcial. 
4.5 Crecimiento de Anillos cuánticos de In(Ga)As 
sobre GaAs(001) 
4.5.1 Introducción: Recubrimiento parcial de QDs 
con GaAs 
A lo largo de las secciones precedentes se ha puesto de manifiesto la impor-
tancia de los efectos de los procesos que tienen lugar durante recubrimiento de puntos 
cuánticos de InAs con GaAs, sobre la morfología final, composición y tensión interna 
de éstos y por tanto, sobre sus propiedades de confinamiento y emisión óptica. El pro-
ceso de recubrimiento es esencial para obtener auténticas cajas cuánticas con confina-
miento cuántico a lo largo de las tres direcciones del espacio real y en este sentido, 
resulta fundamental conocer y controlar los procesos que tienen lugar durante el recu-
brimiento de los QDs para poder controlar las propiedades de los mismos. En 1997, 
durante el estudio de los procesos de recubrimiento de puntos cuánticos de InAs con 
GaAs(001), García et Al.57 encontraron que si se realizaba una parada durante el pro-
ceso de recubrimiento de los QDs, habiendo depositado un espesor nominal de GaAs 
menor que la altura de los QDs medida mediante AFM, se producían cambios en la 
morfología de los QDs obteniéndose nanoestructuras de menor altura, con lo que se 
podía aumentar la longitud de onda de emisión del estado fundamental de las mismas 
de una manera controlada en función del espesor nominal de GaAs depositado. Obser-
varon, además, que de cada punto cuántico se obtenía una isla con forma de volcán, 
formado por un anillo de diámetro externo mayor que el diámetro del QD original y 
un agujero, o cráter, en el centro, de diámetro menor que el diámetro del QD original y 
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que penetraba sobre la superficie del substrato. Estas nanoestructuras si dieron en lla-
mar inicialmente “islas parcialmente recubiertas” o PCI (del inglés “Partially Covered 
Islands”), aludiendo al proceso de recubrimiento seguido para su obtención, notación 
que algunos autores emplean todavía58. Debido a su estructura anular, este tipo de 
puntos cuánticos parcialmente recubiertos se han llamado, posteriormente, anillos 
cuánticos59. El interés de la comunidad científica internacional se centró enseguida en 
este tipo de nanoestructuras y ha ido en aumento, debido a la posibilidad de que el 
confinamiento cuántico de estas nanoestructuras presente una geometría anular (quasi-
toroidal). Si este fuera el caso, la combinación de un potencial de confinamiento anu-
lar y unas dimensiones nanométricas, conferirían a estas nanoestructuras autoensam-
bladas propiedades físicas interesantes, como fenómenos de interferencia magnética 
del tipo Aharonov-Bohm60, propios de sistemas con geometría anular, y que hasta la 
fecha, sólo han podido ser estudiados en anillos metálicos fabricados artificialmente 
mediante técnicas de litografía61. Hasta la fecha, han sido muchos los artículos teóri-
cos que simulan las propiedades físicas de anillos cuánticos de InAs sobre GaAs(001) 
(referencias 62, 63, 64, 65, 66, 67 por citar algunas de ellas), si bien solo se ha encon-
trado un artículo que aporte pruebas experimentales de la naturaleza anular del poten-
cial de confinamiento y que confirme algunas de las predicciones teóricas63. Por todo 
ello, desde 1997 han sido muchos los intentos de varios grupos experimentales en 
reproducir las estructuras propuestas por García et Al. Sólo algunos de ellos consiguen 
reproducir los resultados de García et Al, aunque empleando técnicas de deposición 
mediante precursores metal-orgánicos (MOVPD)68. Los grupos empleando técnicas de 
MBE consiguen, en su mayoría, obtener estructuras con un cráter pero con una alta 
anisotropía a lo largo de la dirección (1-10)69, 70. Recientemente Taz et Al. han obteni-
do anillos cuánticos de InAs sobre InP(001) mediante MBE, empleando un recubri-
miento parcial de InP71. 
Los resultados que se presentan a continuación constituyen el núcleo funda-
mental de este trabajo. Durante los dos primeros años de esta tesis, todo el esfuerzo se 
dedicó a fabricar muestras mediante MBE con el fin de reproducir los resultados de 
García et Al sobre anillos cuánticos de InAs sobre GaAs (QRs) y comprender los pro-
cesos que tienen lugar durante el recubrimiento parcial de QDs con el fin de determi-
nar las condiciones de crecimiento necesarias (distribución de los QDs de partida y 
parámetros durante el recubrimiento parcial) para que estos resultados fueran reprodu-
cibles en cualquier sistema de crecimiento mediante MBE. Estos objetivos se consi-
guieron en 2003 y fueron publicados ese mismo año72. Posteriormente han sido varios 
los grupos que han publicado resultados sobre QRs en diferentes sistemas (como SiGe 
o InAs con recubrimientos de AlAs)73 empleando parámetros similares a lo propuestos 
en dicho trabajo y que se presentan a continuación. 
4.5.2 Influencia de la temperatura del substrato y el 
tipo de arsénico 
En esta sección se presentan los resultados obtenidos al recubrir parcialmen-
te los QDs optimizados que se presentaron en la sección 4.4.4 con un espesor nominal 
de GaAs de 2nm con una Vc(GaAs)=1MC/s, empleando diferentes temperaturas del 
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substrato (Tcap) y variando el tipo Arsénico (As4 o As2) para tres muestras diferentes. 
Se demostrará cómo la morfología final de las nanoestructuras obtenidas tras el proce-
so de recubrimiento depende fuertemente de la distribución inicial de QDs y de los 
parámetros de crecimiento empleados. El proceso de recubrimiento parcial de los QDs 
se presenta a continuación. 
Una vez finalizado el proceso de autoensamblado de los QDs, si fuera nece-
sario, se disminuye la temperatura del substrato hasta alcanzar la Tcap deseada, em-
pleando una rampa de dos minutos y durante ese tiempo se modifica la temperatura 
del cracker de Arsénico hasta obtener el flujo de especie química deseado, si fuese 
necesario. Durante todo este tiempo, el patrón de difracción RHEED característico de 
los QDs no cambia. Una vez estabilizada la temperatura y la presión, se recubren par-
cialmente los QDs empleando un espesor nominal de GaAs (θcap) de 2nm, una vez 
finalizado el recubrimiento parcial, se realiza un recocido en presencia de flujo de 
Arsénico de un minuto, tras este tiempo de recocido el RHEED siempre muestra un 
patrón de difracción correspondiente a un reconstrucción x3, característica de 
In(Ga)As sobre la superficie de GaAs(001). Finalizado el recocido se continua con el 
proceso de crecimiento de la muestra tal y como se describe en la sección 4.2 (página 
67). Los resultados obtenidos en esta sección se analizan mediante AFM y PL. 
La figura 4.16 (a) muestra la distribución de QDs optimizados de partida pa-
ra el estudio del recubrimiento parcial. Cuando estos QDs son recubiertos por 
θcap=2nm bajo un flujo de arsé-
nico con BEP(As4)=2x10
-6torr 
una Tcap=530ºC (figura 4.16 (b)), 
cada punto cuántico se transfor-
ma tipo de monte alargado a lo 
largo de la dirección (1-10) de 
dimensiones ∼d=160x40nm  para 
las direcciones (1-10) y (110) 
respectivamente y una altura 
∼h=2.5nm, formando el conjunto 
de nanoestructuras un especie de 
cordillera montañosa. Llamare-
mos a este tipo de nanoestructu-
ras QM (del inglés “Quantum 
Mounds”). Si el recubrimiento 
se realiza con la misma presión 
de arsénico, pero disminuyendo 
Tcap=500ºC, cada punto cuántico 
se transforma en una estructura 
pico-valle-pico alargada a lo 
largo de la dirección (1-10), 
similar a las dos jorobas de un 
camello (figura 4.16 (c)) y que 
denominaremos QC (del inglés 
 
Figura 4.16: Imágenes de AFM de 250x250nm2 de 
(a) Distribución de QDs inicial, (b) QDs después de 
ser recubiertos con θcap=2nm de GaAs con un 
Tcap=530ºC y una BEP(As4)=2x10
-6torr, (c) QDs 
después de ser recubiertos con θcap=2nm de GaAs 
con un Tcap=500ºC y una BEP(As4)=2x10
-6torr y (d) 
QDs después de ser recubiertos con θcap=2nm de 
GaAs con un Tcap=470ºC y una BEP(As2)=1.5x10
-
6torr. 
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“Quantum Camels”). Los QC tienen unas dimensiones aproximadas de d=100x40 y 
una altura máxima de h=3nm. La figura 4.16 (d) muestra anillos cuánticos (QRs del 
inglés “Quantum Rings”) de dimensiones d=100x85nm y una altura máxima de 
h=2.5nm formados al emplear una BEP(As2)=1.5x10
-6 torr y una Tcap=470ºC durante el 
proceso de recubrimiento parcial con θcap=2nm, demostrando cómo el empleo de As2 
produce una distribución más isótropa de material. En todas las muestras estudiadas se 
observó un ligero descenso de la densidad con respecto a la densidad del conjunto de 
QDs inicial. Estudiando muestras con un conjuntos de QDs menos uniformes que los 
QDs optimizados, se llegó a determinar que los QDs con una h<7nm no producen 
nanoestructuras observables mediante el AFM tras el proceso de recubrimiento par-
cial. Es necesario tener en cuenta que todas las alturas se han medido desde la superfi-
cie de la muestra una vez finalizado el proceso de recubrimiento parcial, y por tanto, 
todas las nanoestructuras son nominalmente 2nm más altas con respecto a la superficie 
original de partida con QDs sobre la misma. 
La emisión de PL a baja temperatura (15K) para una potencia de excitación 
de 5mW de las diferentes nanoestructuras obtenidas se muestra en la figura 4.17, con 
respecto a la emisión de los QDs, centrada en 1.12eV, la emisión de los QM se des-
plaza hacie el azul 85meV, en concordancia con los esperado según la reducción de la 
dimensión vertical. Aunque los QC son ligeramente más altos (0.5nm) que los QM, su 
 
Figura 4.17: Espectros de fotoluminiscencia tomados a baja temperatura y una potencia 
de excitación de 5mW de las nanoestructuras presentadas en la figura 4.16, obtenidas 
tras el proceso de recubrimiento parcial de QDs empleando diferentes parámetros de 
crecimiento. La emisión de los QRs se desplaza hacia el azul 220 meV con respecto a la 
emisión de los QDs. 
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emisión se desplaza 180meV con respecto a los QDs, este mayor corrimiento hacia el 
azul esta por tanto relacionado con la presencia de un valle en la morfología de la na-
noestructuras. La emisión de PL para los QRs muestra el mayor desplazamiento hacia 
el azul de casi 220meV, este corrimiento está asociado al cambio de morfología, re-
ducción de la altura y presencia de un cráter en el centro de las nanoestructuras. Me-
diante experimentos de fotoluminiscencia en funcion de la potencia de excitación a 
baja temperatura, se determinó que los QM poseen tres transiciones, asociadas el esta-
do fundamental y a los dos primeros estados excitados, separadas entre si una energía 
de cuantización de 55-60 meV, frente a los seis estados que se llegaron a observar en 
los QDs, con una energía de cuantización de 70-75meV. Para los QC y los QR sólo se 
observaron dos transiciones, separadas entre sí 50-55meV y 45-50meV respectiva-
mente. Este comportamiento sugiere que a pesar de estar aumentando el confinamien-
to cuántico en la dirección vertical, el confinamiento cuántico en la dirección lateral 
para las diferentes nanoestructuras encontradas QMs, QCs, QRs va disminuyendo 
cada vez más de los QMs a los QRs. Inicialmente este comportamiento se asoció con 
el aumento de tamaño en la dirección lateral, si bien como veremos en la sección 4.5.4 
está más bien relacionado con la reducción de la barrera de la matriz de confinamiento 
a lo largo de dicha dirección por la presencia de aleaciones de InGaAs con gradientes 
de composición que se forman durante el proceso de recubrimiento parcial. 
4.5.3 Influencia del espesor del recubrimiento parcial 
de GaAs y de la velocidad de crecimiento de 
GaAs empleada durante el recubrimiento par-
cial. 
En la sección precedente solamente se presentaron los resultados para recu-
brimientos parciales de 2nm con el fin de simplificar la discusión de los resultados 
obtenidos. No obstante, también se realizaron experimentos con recubrimientos de 1 y 
3 nm. Los resultados para θcap=1nm no fueron del todo concluyentes, aunque podemos 
afirmar que no se obtenían nanoestructuras claras en la superficie que se pudieran 
observar y caracterizar de manera precisa mediante AFM. Para los recubrimientos de 
θcap=3nm, se obtenían morfologías similares a las anteriormente descritas, con una 
ligera disminución de tamaño (5%). Sí que se observaron desplazamientos de la emi-
sión óptica hacia el azul con respecto a la emisión del conjunto de QDs optimizados, 
menores que los encontrados en la sección anterior. En general podemos afirmar, que 
tal como se ha encontrado en la literatura57, 63, cuanto mayor es el espesor nominal del 
recubrimiento parcial de GaAs, más próximas son las propiedades (morfología y emi-
sión óptica) de las nanoestructuras obtenidas a las propiedades del conjunto de QDs de 
partida. 
Es interesante destacar que cuando se empleó un Vc(GaAs) de 0.5 MC/s para 
depositar el recubrimiento parcial de θcap=2nm en condiciones para obtener QRs 
(BEP(As2)=1.5x10
-6 torr y una Tcap=470ºC) las nanoestructuras obtenidas (Figura 4.18) 
son muy alargadas a lo largo de la dirección (1-10) y con un cráter en el centro, con 
dimensiones típicas de 400x100x3nm. Estas nanoestructuras son similares a las encon-
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tradas por otros autores74. Los resultados obtenidos ponen de manifiesto la importan-
cia de la cinética de los mecanismos que dan origen a los cambios de morfología du-
rante el proceso de recubrimiento parcial de QDs. 
4.5.4 Propiedades ópticas de QRs optimizados: De-
pendencia con la temperatura y la potencia de 
excitación 
En esta sección se presentan con mayor detalle los resultados de la caracteri-
zación morfológica y de emisión óptica de los QRs optimizados. Los QRs se obtuvie-
ron en las mismas condiciones descritas en la sección 4.5.2, un espesor nominal de 
GaAs de 2nm para el recubrimiento parcial, a una velocidad de crecimiento de GaAs 
de 1MC/s con una temperatura del substrato de 470ºC y una BEP(As2)=1.5x10
-6 torr. 
Un estudio sobre la morfología y densidad de estos QRs se presenta en la 
figura 4.19 , donde se muestran los resultados obtenidos del estudio mediante AFM de 
la morfología y densidad, la distribución de tamaños obtenida tiene una densidad de 
aproximadamente 7x10-9 QRs/cm2 (figura 4.19 (a)), ligeramente inferior (un factor 
1.5, reducción del 30%) a la densidad de la distribución de QDs de partida, como ya se 
comentó esta disminución está originada en el hecho de que los QDs con h<7nm no 
producen QRs, observando la distribución de alturas para los QDs optimizados (Figura 
4.11 (d)), comprobamos que el 25% de los QDs poseen una altura menor de 7nm, lo 
que corrobora los resultados obtenidos. Es interesante destacar que en algunos casos, 
debido a la densidad obtenida y al aumento de diámetro que se produce al transformar 
los QDs en QRs, se producen solapamientos entre dos o más QRs. El solapamiento no 
afecta a la formación del cráter central, aunque como veremos en el capítulo 1, tiene 
efectos negativos se el ordenamiento vertical de capas apiladas de QRs. El perfil ca-
racterístico de un QRs representativo del valor promedio de la distribución se muestra 
 
Figura 4.18: Imagen de AFM de 500x500nm2 de una nanoestructura obtenida al recu-
brir un conjunto de QDs optimizados con un espesor nominal de GaAs de 2nm a una 
velocidad de crecimiento de GaAs de 0.5 MC/s con una temperatura del substrato de 
470ºC y una BEP(As2)=1.5x10
-6 torr. A la derecha se muestra el perfil obtenido a lo 
largo de las dos direcciones cristalográficas principales. 
  101
en la figura 4.19 (b), los QRs son un 20% más alargados en la dirección (1-10), hecho 
que está atribuido al mayor coeficiente de difusión del elemento III a lo largo de esa 
dirección como veremos en la sección 4.6. Las diferencias de altura observadas en el 
borde del anillo se atribuyen a la preferencia de los QDs a nuclear en el borde de las 
terrazas, con lo que o bien una parte del QR queda en la parte de arriba de la terraza y 
otra abajo si el QDs inicial estaba próximo al escalón en la terraza superior, o a que la 
presencia del escalón alterar la isotropía del proceso de formación del QR y se acumu-
la más material en la región próxima al escalón, cuando el QD original se encuentra 
próximo al escalón en la terraza inferior. El valor promedio de la distribución se ha 
calculado a partir de los histogramas para la altura máxima y el diámetro para la sec-
ción realizada a lo largo de la dirección (1-10) de los QRs medidos sobre la imagen de 
AFM de la figura 4.19 (a) y está centrado en d=100±7nm (figura 4.19 (c)) y 
h=1±0.1nm (figura 4.19 (d)). Mediante sección transversal de TEM (XSTM) y de 
STM (XSTM) se ha estudiado la morfología de este tipo de anillos embebidos en ma-
trices de GaAs, los resultados se presentan a continuación. 
 
Figura 4.19: (a) Imagen de AFM de de 1x1µm2 QRs optimizados, con una densidad de 
7x10-9 QDs/cm2, (b) Perfil de un QRs representativo del valor promedio de la distribu-
ción de tamaños, (c) Histograma de la distribución de diámetros a lo largo de la direc-
ción (1-1) y ajuste mediante una distribución normal y (d) Histograma de la distribución 
de alturas máximas a lo largo de la dirección (1-10) y ajuste mediante una distribución 
normal. 
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En la figura 4.20 (a) se muestra la sección transversal de TEM de un único 
anillo cuántico obtenida a lo largo de la dirección (1-10) en condiciones de campo 
oscuro en la reflexión (002). Debido a las limitaciones propias de la técnica de XTEM, 
los anillo cuántico aparecen como la sección de un disco de color negro en el centro de 
la imagen más ancho en la base que en el la parte superior que presenta una estructura 
de pico-valle-pico. Este disco central se corresponde con un núcleo rico en composi-
ción de InAs con un diámetro aproximado de 20nm y una altura de 2.5nm, el disco se 
encuentra encima de la capa de mojado que se observa como una capa negra en la 
parte inferior de la imagen. Encima de la capa de mojado, se observa una fina capa 
blanca correspondiente los 2nm de GaAs empleados como recubrimiento parcial para 
transformar el QD original en un QR. Esta capa de GaAs rodea al disco central rico en 
InAs y nos permite determinar la posición del QR a partir de las intercaras GaAs-InAs 
(blanco-negro) en las imágenes de XTEM. Encima de la capa de GaAs se observa una 
capa de color grisáceo correspondiente a una aleación de InGaAs y que proviene de la 
redistribución de InAs del QD inicial, originada durante el proceso de recubrimiento 
parcial. Esta capa de InGaAs tiene un diámetro de aproximadamente 100nm y es esen-
cialmente la que observamos mediante el AFM. Un esquema de la distribución de 
material observada mediante XTEM se presenta en la figura 4.20 (b).  
A partir de los resultados de XTEM sobre la morfología y distribución de 
material de una sección transversal de un QR, podemos empezar a comprender los 
mecanismos de transformación de QDs en QRs mediante un recubrimiento parcial. 
Cuando los QDs son recubiertos con los 2nm de GaAs del recubrimiento parcial, el 
InAs que forma el QDs se ve expulsado de dentro hacia fuera como en un erupción 
volcánica, y dejando un núcleo rico en composición de InAs con un diámetro de unos 
20nm, y una región de forma anular con un cráter en el centro y un diámetro exterior 
de unos 100nm, compuesto por una aleación de InGaAs que se forma a partir del InAs 
expulsado que se forma sobra la parte superior del recubrimiento parcial.  
 
Figura 4.20: (a) Imagen de 30x3 nm2 de la sección transversal de TEM de un anillo 
cuántico a lo largo de la dirección (1-10) obtenida en modo de campo oscuro en la re-
flexión (002). (b) Esquema de la distribución de material en un anillo cuántico. 
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Los resultados obtenidos mediante XTEM se corroboran con los resultados 
obtenidos mediante sección transversal de QRs mediante STM75. Estos resultados se 
muestran en la figura 4.21, donde se observa la topografía aparente de dos anillos 
cuánticos clivados por su centro a lo largo de las direcciones (110) (figura 4.21 (a)) y 
(1-10) (figura 4.21 (b)). En ambos casos, se observa una distribución de material simi-
lar a la observada mediante XTEM, aunque se resuelve mejor la morfología del núcleo 
rico en InAs (zonas de color blanco). Este núcleo rico en composición de In(InAs) 
posee una morfología anular, aunque el cráter central no llega a abrir un agujero en el 
centro del anillo. El núcleo está rodeado por un aleación de InGaAs, formado a partir 
de la segregación de In de la capa de mojado inicial, así como por el In(InAs) eyecta-
do desde el punto cuántico durante el proceso de recubrimiento parcial75. La altura de 
los perfiles a lo largo de las dos direcciones cristalográficas principales está invertida 
con respecto a los perfiles observados por AFM. Este resultado pone de manifiesto, 
una vez más, la anisotropía del coeficiente de difusión del elemento III, incluso em-
pleando As2 y bajas temperaturas durante los procesos de recubrimiento parcial. Al ser 
mayor la difusión del In(InAs) eyectado desde al QD a lo largo de la dirección (1-10), 
la aleación de InGaAs, que es lo que observamos mediante AFM, es más alta en esa 
dirección que a lo largo de la (110) y en consecuencia, la cantidad de In(InAs) rema-
nente en el núcleo rico en composición de InAs, que observamos mediante XSTM, es 
más baja. Todo lo contrario ocurre para la dirección (110). Mediante los resultados de 
 
Figura 4.21: Imágenes de sección transversal de STM de la topografía aparente de dos 
anillos cuánticos medidas en condiciones de estado llenos, con un voltaje aplicado sobre 
la punta de -3V, clivados por su centro a lo largo de las direcciones (a) (110) y (b) (1-
10). Las regiones de color blanco corresponden a zonas con una composición rica en 
In(InAs). (c) Simulación de la morfología de los anillos embebidos en una matriz de 
GaAs. (extraída de la referencia 75) 
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XSTM es posible simular la morfología del núcleo rico en composición de In de los 
QRs embebidos en matrices de GaAs (figura 4.21 (c)). Las dimensiones para el núcleo 
rico en In (aproximadamente 20nm) coinciden con el valor obtenido para el radio efec-
tivo del excitón (aproximadamente 14nm) confinado en QRs de similares característi-
cas, obtenido en la referencia 63, y por tanto, podemos atribuir el confinamiento cuán-
tico a esta región, tal y como cabe esperar por ser la región con menor Gap. Además, 
los resultados obtenidos 
mediante sección transver-
sal de XSTM, demuestran 
que cierta morfología anu-
lar se mantiene una vez 
recubiertos los QRs con 
GaAs. 
Las propiedades 
ópticas de este tipo de QRs 
se presentan a continua-
ción. Para la muestra de 
QRs se ha realizado un 
estudio en función de la 
densidad de potencia de 
excitación y de la tempera-
tura. 
La dependencia 
de la emisión de PL a baja 
temperatura (15K) con la 
densidad de potencia de 
excitación se muestra en la 
figura 4.12. En la figura (a) 
se muestra el espectro co-
rrespondiente a una 
Pexc=500mW, donde pue-
den observarse dos com-
ponentes que se ajustan 
perfectamente mediante 
dos curvas Gaussianas de 
idéntica anchura asociadas 
con la recombinación ra-
diativa del estado funda-
mental y del primer estado 
excitado. Ésta FWHM es 
de unos 45meV. La energía 
de cuantización para la 
transición del estado fun-
damental y la del primer y 
 
Figura 4.22: Espectros de PL a baja temperatura para una 
muestra de QRs optimizados. (a) Pexc=500mW y ajuste 
mediante dos curvas Gaussianas de idéntica anchura para 
la emisión de E0 y E1, más una curva adicional para el 
ajuste de la emisión de la capa de mojado (WL). (b) Evolu-
ción del espectro de PL al reducir la densidad de potencia 
de excitación desde 2mW hasta 500mW, donde se observa 
claramente el comportamiento de llenado de estados se-
cuencial del conjunto de QRs.  
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único estado excitado es de 45 
meV. Estos resultados demues-
tran la existencia de sólo dos 
estados de energía (S, P) para la 
BV de los QRs. Se observa tam-
bién una intensidad de emisión 
alta de la capa de mojado (WL), 
y que también se ha ajustado 
mediante una curva Gaussiana. 
La fuerte contribución a la emi-
sión óptica es debida a la dismi-
nución del número de estados 
(transiciones ópticas permitidas) 
accesibles para los portadores. 
Debido a la disminución del 
número de estados y a la degene-
ración finita de los mismos (2 y 
4) el número de portadores con-
finados en los QRs en el estado 
estacionario de saturación es 
significativamente menor que en 
los QDs, por este motivo, la 
saturación de las distintas com-
ponentes del espectro de PL de 
los QRs se alcanza a potencias 
más bajas que para los QDs y la 
recombinación radiativa de por-
tadores en la WL es mayor. 
La evolución de la 
emisión de PL con la densidad 
de potencia de excitación mues-
tra un claro comportamiento de 
llenado de estados que nos per-
mite establecer con seguridad la 
correspondencia entre las com-
ponentes Eo y E1 con la emisión 
de PL del estado fundamental y 
primer estado excitado respecti-
vamente47. La energía de cuanti-
zación entre el estado fundamen-
tal y el primer estado excitado 
para los QRs es de 45meV. El 
comportamiento de la intensidad integrada de las componentes de PL para QRs es 
similar al de los QDs (sección 4.4.4). 
 
Figura 4.23: Evolución con la temperatura de los 
parámetros de las componentes Gaussianas E0, E1 , 
WL y del GaAs intrínseco del ajuste de la emisión de 
PL a baja temperatura de una muestra de QRs. (a) 
Evolución del máximo de cada componente, la línea 
punteada indica la evolución teórica del Gap de 
GaAs. (b) Evolución de la anchura a media altura de 
las componentes E0 y E1, idéntica para ambas. (c) 
Evolución de la intensidad integrada. 
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Mediante el ajuste de curvas Gaussianas y empleando una Pexc=20mW es 
posible seguir la evolución de las transiciones E0 y E1, así como de la capa de mojado 
(WL) y del GaAs intrínseco, con la temperatura. Los resultados obtenidos se presentan 
en la figura 4.15. En la  figura 4.15 (a) se muestra la evolución del máximo de energía 
de cada componente, así como la evolución teórica del Gap de GaAs. Las componen-
tes E0 y E1 poseen la misma dependencia con la temperatura, hasta 300K, que la barre-
ra de GaAs en la que están embebidos los QRs en un comportamiento similar al des-
crito para los QDs. En la  figura 4.15 (b) se muestra la dependencia con la temperatura 
de la FWHM empleada para ajustar tanto la componente Eo como la E1 y FWHM de la 
WL. Ambas anchuras aumentan con la temperatura, siendo el cambio de un 25% para 
los QRs y de un 80% para la WL, entre 15 y 300K. Ambas presentan un comporta-
miento anómalo en el rango de temperaturas entre 50 y 100K que parecen estar corre-
lacionadas entre si, ya que para los QRs disminuye justo cuando para la WL aumenta. 
Como ya se comentó, este tipo de comportamiento anómalo parece estar originado en 
mecanismos de túnel entre nanoestructuras, mediado por la presencia de la capa de 
mojado; y por tanto es razonable que al estar los QRs rodeados por una aleación de 
InGaAs que interconecta a todos los QRs entre sí y al tener los QRs una energía de 
localización mucho menor que los QDs, la interacción con los fonones de la red sea 
mayor y por tanto la anchura de las transiciones presente mayores anomalías y cam-
bios que la de los QDs. La evolución de la intensidad integrada (figura 4.15 (c)) para 
los QRs presenta una disminución abrupta para temperaturas mayores de 100K, y lle-
ga a disminuir varios ordenes de magnitud y a hacerse menor que la intensidad inte-
grada de la capa de mojado o el GaAs intrínseco. Estos cambios evidencian la baja 
energía de localización y el bajo confinamiento cuántico lateral de este tipo de nanoes-
tructuras, lo que hace de los QRs nanoestructuras poco adecuadas para su empleo en 
determinado tipo de dispositivos que funcionen a temperatura ambiente como láseres 
de diodo.  
4.6 Modelo de formación de Anillos cuánticos 
A partir de los resultados experimentales obtenidos, podemos proponer un 
modelo para la formación de anillos cuánticos mediante el proceso de recubrimiento 
parcial de puntos cuánticos de InAs con GaAs(001), así como de la obtención de QC o 
QM.  
Algunos autores76,77, han sugerido que durante el proceso de recubrimiento 
parcial, se produce una ruptura del equilibrio entre las diferentes componentes de la 
energía libre de superficie que origina una fuerza que eyecta el material que compone 
el QD original. Este fenómeno se conoce como “des-mojado” o Dewetting en inglés, y 
es un fenómeno que sólo se produce en líquidos. Existen evidencias experimentales78 
y teóricas79 de que la tensión biaxial que presenta el InAs sobre GaAs(001) produce 
una mezcla de fases con In(InAs) líquido que “flota” sobre la superficie y no contribu-
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ye a la tensión total acumulada, e InAs pseudomorficamente incorporado a la superfi-
cie de GaAs(001). Además se ha comprobado experimentalmente que la presencia de 
una fases de In(InAs) líquido sobre la superficie de GaAs(001) es independiente de la 
temperatura del substrato en un rango de 170 a 520ºC80. El mecanismo que da origen a 
estas fases es la energía elástica78, y por tanto, es de esperar que al recubrir parcial-
mente los QDs con GaAs, se comprima la base de los mismos y se induzca una ten-
sión que se propaga hasta el ápice de los mismos, produciendo un cambio a la fase 
líquida que permite la eyección del In(InAs) por un mecanismo de Dewetting. Sin 
embargo este modelo se basa únicamente en consideraciones dinámicas, y no es capaz 
de explicar la dependencia de algunos de los resultados obtenidos con la cinética de 
los procesos durante el recubrimiento parcial. Para poder explicar todos los resultados 
obtenidos, debemos tener en cuenta no sólo los procesos de cambio de fase y Dewet-
ting sino también los mecanismos que tienen lugar simultáneamente, de interdifusión 
de Ga-In (formación de aleaciones de InGaAs) y segregación-difusión de In(InAs) que 
tienen lugar durante el proceso de recubrimiento parcial. Mientras que los fenómenos 
de formación de fases líquidas de In(InAs) y de Dewetting son mecanismos indepen-
dientes de la temperatura del substrato, los mecanismos de interdifusión y aleación de 
In-Ga y de segregación y difusión de In(InAs) dependen fuertemente de la temperatura 
del substrato81. La competición entre estos procesos a diferentes temperaturas del 
substrato (Tcap) y velocidad de crecimiento de GaAs, permiten comprender la forma-
ción de las diferentes nanoestructuras presentadas en este trabajo. En el rango de tem-
peraturas empleadas en este trabajo, de 470 a 530 ºC, para realizar el proceso de recu-
brimiento parcial con 2nm de GaAs, los procesos de formación de aleaciones de 
InGaAs son más o menos idénticos, variando ligeramente la composición por los pro-
cesos de interdifusión de In-Ga, mayores a mayor temperatura; y la velocidad de for-
mación de la aleación, menor a menor temperatura. Pero en general podemos afirmar 
que en todo el rango de temperaturas siempre se forma una aleación de InGaAs inmó-
vil en la base del QDs82. Por el contrario, la segregación del In(InAs) eyectado por el 
proceso de Dewetting depende fuertemente de la temperatura. A altas Tcap (530ºC) y 
As4 la difusión de In(InAs) es preferencial a lo largo de la dirección (1-10) y domina 
sobre la formación de aleaciones de InGaAs, con lo que obtenemos nanoestructuras 
alargadas del tipo QM. Si reducimos la temperatura hasta 500ºC, disminuimos la difu-
sión de In(InAs) y conforme se va eyectando el InAs del centro del QD original, da 
tiempo a que se forme una aleación de InGaAs inmóvil en los bordes del mismo, como 
la difusión sigue siendo preferencial a lo largo de la dirección (1-10) obtenemos na-
noestructuras menos alargadas que las anteriores pero anisótropas todavía, y con una 
estructura tipo pico-valle-pico, puesto que el material eyectado se va acumulando en 
los laterales del QD original. Si reducimos aun más la temperatura hasta 470ºC y em-
pleamos As2, disminuimos aun más los procesos de segregación que son ahora más 
isótropos, con lo que la formación de la aleación de InGaAs inmóvil en el borde del 
QD original y el proceso de Dewetting y difusión del In(InAs) tiene lugar en condi-
ciones más próximas al equilibrio e isótropas a lo largo de las direcciones (1-10) y 
(110). 
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4.7 Conclusiones 
A lo largo de este capítulo se han presentado los resultados sobre la fabrica-
ción mediante MBE de nanoestructuras autoensambladas de InAs sobre GaAs(001) 
del tipo punto cuántico. Los resultados obtenidos se pueden resumir como sigue: 
 
• Se ha realizado un estudio intensivo de cómo influyen los paráme-
tros de crecimiento empleados durante el proceso de autoensambla-
do de los QDs, concluyendo que es posible obtener distribuciones 
uniformes (<12%) de QDs de gran tamaño (60x10nm) y baja energía 
de emisión óptica para el estado fundamental (1eV a temperatura 
ambiente), empleando altas temperaturas del substrato(530ºC) y ba-
jas presiones de As2 (1.5x10
-6 torr). 
• Se ha demostrado cómo es posible sintonizar la emisión óptica del 
estado fundamental de estos QDs hacia el azul, empleando para ello 
un recubrimiento parcial de 2nm de GaAs, bajo diferentes condicio-
nes de crecimiento. 
• Para una temperatura del substrato de 470ºC y un flujo de As2 se ob-
tienen anillos cuánticos tras el proceso de recubrimiento parcial con 
2nm de GaAs. Estos QRs están formados por un núcleo rico en com-
posición de InAs con forma anular y una depresión en el centro sin 
que llegue a abrirse un agujero, morfología que se mantiene una vez 
embebidos en una matriz de GaAs. 
• Los procesos de formación de QRs a partir de QDs mediante un pro-
ceso de recubrimiento parcial se han explicado como un proceso de 
competición entre los mecanismos de Dewetting, segregación de 
In(InAs) e interdifusión y aleación de In-Ga. 
• Además, se ha puesto de manifiesto la importancia crucial que tiene 
conocer las condiciones y parámetros de crecimiento empleados du-
rante el proceso de autoensamblado de los puntos cuánticos y su 
posterior recubrimiento total o parcial con capas de GaAs, para po-
der comprender y simular con precisión su morfología, composición, 
emisión óptica y propiedades de confinamiento cuántico. 
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5 Apilamiento de capas con anillos cuán-
ticos de InAS sobre GaAs(001) 
5.1 Introducción 
Una vez demostrada y comprendida la posibilidad de obtener anillos cuánticos 
mediante un recubrimiento parcial de 2nm de GaAs de conjuntos de QDs de InAs 
sobre GaAs (001), pasamos a realizar un estudio sobre las propiedades de capas apila-
das de QRs. Algunos autores han puesto de manifiesto las interesantes diferencias 
tanto en las propiedades ópticas como en las propiedades de confinamiento cuántico 
entre QDs y QRs. Petterson et Al. han encontrado una fuerza de oscilador para la tran-
sición del estado fundamental (Eo) tres veces más grande para QRs que para QDs
1. 
Warburton et Al. han presentado evidencias de que el momento dipolar permanente en 
los QRs es tres veces más grande y de signo opuesto al momento dipolar permanente 
encontrado en QDs2. Lorke et Al. han demostrado que en presencia de un campo mag-
nético de suficiente intensidad (15T), el estado fundamental con momento angular 
cero, transita a un estado con momento angular uno, demostrando así la geometría 
anular del potencial de confinamiento en QRs3. La geometría no trivial de este tipo de 
nanoestructuras, unida a la posibilidad de cierto control sobre la posición de los nive-
les energéticos, la fuerza de oscilador, la polarizabilidad, o algunas propiedades mag-
néticas como la variación de momento angular del estado fundamental, hacen de los 
QRs candidatos muy interesantes para ser implementados en dispositivos con nuevas 
propiedades. El uso de capas apiladas en el caso de dispositivos láser es esencial, pues 
está demostrado que emplear capas apiladas de nanoestructuras en la región activa de 
estos dispositivos aumenta la eficiencia cuántica y reduce los efectos de saturación de 
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la ganancia4. En el caso particular de los QRs, emplear capas apiladas es incluso más 
importante que en el caso de los QDs, puesto que las grandes dimensiones laterales de 
los anillos, 100x85nm según el AFM a lo largo de las direcciones (1-10) y (110) res-
pectivamente, requiere conjuntos de baja densidad, entorno a 5x10-9 QRs/cm2 para 
evitar problemas de solapamiento entre nanoestructuras que reducirían los beneficios 
propios de emplear estas nanoestructuras en la zona activa de los dispositivos. Además 
de los efectos beneficiosos que supone aumentar la cantidad de material activo, em-
pleando capas apiladas de nanoestructuras, para dispositivos tipo láser o fotodetecto-
res, el acoplamiento electrónico y el ordenamiento vertical entre nanoestructuras de 
diferentes capas podría resultar beneficioso/perjudicial para el desarrollo de algunos 
tipos de dispositivos como memorias ópticas, dispositivos para la computación cuánti-
ca, dispositivos fotónicos como membranas con gap fotónico, o acoplo de estados de 
las nanoestructuras con los modos de cavidades resonantes.5, 6, 7, 8. Por todo ello, resul-
ta interesante realizar un estudio sobre la posibilidad de apilar varias capas de QRs. 
En este capitulo se presenta los resultados experimentales concernientes al es-
tudio de muestras con tres capas apiladas de QRs, separadas por capas espaciadoras de 
GaAs de diferente espesor. Este trabajo es fruto de una colaboración interna en el 
IMM con la Dra. M.L. Dotor y F. Suárez establecida con el fin de desarrollar un láser 
de diodo con tres capas apiladas de QRs en la zona activa. La optimización de las ca-
pas apiladas de QRs y la fabricación de la estructura Láser forman parte del trabajo 
desarrollado durante esta tesis, mientras que F. Suárez realizó los procesos de tecnolo-
gía y caracterizó las propiedades electro-ópticas de los diodos láser resultantes como 
parte de su proyecto de Tesis, los resultados de esta colaboración pueden encontrarse 
en la referencia 9. 
El objetivo principal de este capitulo no es tanto un estudio detallado de la 
morfología y propiedades electrónicas de las capas apiladas, sino determinar si es po-
sible desarrollar capas apiladas de QRs, siguiendo el procedimiento descrito en el ca-
pitulo 1, de fabricar QDs y recubrirlos parcialmente para obtener QRs. Para imple-
mentar estas capas apiladas en un diodo láser, el objetivo es determinar el espaciador 
de GaAs óptimo para que las propiedades ópticas y morfológicas del conjunto de ca-
pas apiladas sea lo más próximo posible a las de una capa simple. Los efectos de or-
denamiento vertical, consecuencia de la propagación del campo de tensiones y las 
segregación de In entre las diferentes capas se estudiarán con menor detalle. Para rea-
lizar el estudio se han empleado las técnicas de AFM, PL y XTEM. 
5.2 Descripción de la estructura y crecimiento de 
las muestras 
Para el estudio de capas apiladas de QRs con diferentes espesores para la capa 
espaciadora de GaAs, se fabricaron mediante MBE dos series de muestras con tres 
capas de QRs en todas las muestras. Una serie para la caracterización mediante AFM 
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de la superficie de la tercera capa apilada y otra serie de muestras con las capas embe-
bidas en una matriz de GaAs para su estudio mediante PL a baja temperatura y 
XTEM. Las diferentes regiones de cada muestra y los QRs se fabricaron empleando 
las mismas condiciones descritas en el capitulo 1 (sección 4.2, página 8; y sección 4.5, 
página 8). La estructura de las muestras se presenta en la figura 5.1. 
Para el estudio mediante AFM se fabricaron seis muestras con tres capas de 
QRs separadas por una capa espaciadora de GaAs (figura 5.1 (a)) con un espesor no-
minal de d(GaAs)=1.5, 3, 4.5, 6, 10 y 14 nm, dejando la última capa de QRs (que de-
nominaremos tercera) sin recubrir con GaAs para estudiar la morfología de los QRs. 
Para el estudio mediante PL y sección transversal se fabrico una serie de muestras 
idéntica a la serie de AFM, pero recubriendo completamente la última capa de QRs. 
Todo la estructura esta embebida entre dos superredes de AlAs/GaAs (figura 5.1 (b)). 
En todas las muestras se empleó un espesor de 2nm de GaAs como recubrimiento 
parcial de los QDs para obtener QRs. La temperatura del substrato durante crecimien-
to de las capas espaciadoras de GaAs se mantuvo constante e igual a la temperatura en 
la que se deposita el recubrimiento parcial, Tcap=470ºC. con el fin de reducir los efec-
tos de “disolución” de los QRs y de segregación de In(InAs) entre las diferentes capas. 
Una vez depositada la capa espaciadora de GaAs se incrementaba la temperatura del 
substrato hasta la temperatura óptima para obtener QDs con las propiedades necesa-
rias. (Ts=530ºC). Toda la estructura de las capas apiladas (QRs + d(GaAs)) se fabrica-
 
Figura 5.1: Esquema de la estructura de la muestras con capas apiladas de QRs em-
pleadas en este capítulo para el estudio mediante de: (a) AFM de la última capa de QRs  
y (b) la emisión de PL a baja temperatura y morfología en sección transversal de XTEM 
de las capas apiladas embebidas en una matriz de GaAs. 
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ron empleando As2. El espesor nominal de d(GaAs) está calculado con respecto a la 
superficie de la primera capa de QRs a la superficie donde tiene lugar el proceso de los 
de autoensamblado de los QDs (deposición de InAs) que se emplearán para obtener 
los QR. Esto significa que entre la superficie donde se autoensamblaron los QDs de la 
primera capa, y la superficie donde se autoensamblaron los QDs de las siguientes ca-
pas, hay una espesor nominal total de dtotal= [d(GaAs)+2] (n-1) nm, donde n=1 corres-
ponde a la primera capa, n=2 a la segunda, y n=3 a la tercera y última capa de QRs 
depositada. 
En cada capa, los QRs se obtuvieron empleando la mínima cantidad de InAs 
necesaria para observar la transición 2D3D en el RHEED durante el proceso de 
autoensamblado de los QDs (θc). Mientras que θc=1.65MC para la primera capa en 
todas las muestras, en las muestras con espaciadores d(GaAs)=1.5,3 y 4.5 nm el recu-
brimiento crítico de la se-
gunda y tercera capa era 
significativamente menor 
(∼1.35MC). Este efecto se 
ha sido observado por otros 
autores en el estudio de 
capas apiladas de QDs, ha 
sido atribuido a los proce-
sos de segregación de In 
entre las capas apiladas y a 
la propagación de campos 
de tensiones inducidos por 
las capas de QDs ya ente-
rradas sobre las superficie 
de las capas subsiguien-
tes10,11,12. Para 
d(GaAs)>4.5nm el recu-
brimiento crítico es 
aproximadamente 1.65MC 
para todas las capas apila-
das. El comportamiento del 
recubrimiento crítico de cada capa en función de la capa espaciadora se representa en 
la figura 5.2, se aprecia claramente como para un espesor d(GaAs)>5nm los efectos de 
segregación de In y de propagación del campo de tensiones dejan de tener influencia 
sobre el recubrimiento crítico necesario para obtener QDs con los que formar los QRs 
de cada capa. En la sección siguiente se presentan los resultados del estudio sobre la 
morfología de la última capa (n=3) de QRs y la emisión óptica de las muestras con tres 
capa de QRs embebidas en una matriz de GaAs; en función de d(GaAs). 
 
Figura 5.2: Recubrimiento crítico de InAs necesario para 
obtener puntos cuánticos con los que formar anillos cuán-
ticos en cada capa en función del espesor nominal de GaAs 
entre las capas de cada muestra estudiada. Cada capa espa-
ciadora corresponde a una muestra. 
  120 
5.3 Resultados de PL y AFM 
En la figura 5.3 (a) se presentan los resultados la caracterización morfológica 
mediante AFM de una única capa de QDs, con una altura de h=11±2nm y un diámetro 
a lo largo de la dirección (1-10) d=45±7nm y una densidad aproximada de 
1x1010QD/cm2. La figura 5.3 (b) muestra los QRs obtenidos a partir del un conjunto de 
QDs similar al de la figura (a). La densidad de este conjunto de QRs es de 9x109 
QRs/cm2, mostrando una eficiencia de transformación QDQR próxima a la unidad. 
Los QRs obtenidos para una única capa tienen unas dimensiones de h=1±0.1nm, un 
diámetro externo dext=100±7nm y un un diámetro interno dint=20±5nm. En las figura 
 
Figura 5.3: .Imágenes de AFM de 1x1 µm2 de muestras con una única capa de (a) 
puntos cuánticos de InAs sobre GaAs(001), (b) anillos cuánticos; y de la capa superior 
de tres capas apiladas de anillos cuánticos separadas entre sí por una capa espaciadora 
de GaAs con un espesor nominal de (c) 3nm y (d) 6mn. Todas las imágenes tienen la 
misma escala de colores para la componente Z (altura), por lo que los puntos cuánticos 
aparecen saturados. La descripción de las alturas se realiza en el texto. 
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5.3 (c) y (d) se presentan los resultados de la caracterización morfológica de la última 
capa de tres capas de QRs apiladas, con d(GaAs)=3 y 6 nm respectivamente. Para la 
muestra con un espaciador de 1.5nm se encontró una disminución muy abrupta de la 
densidad de QRs en la superficie, con QRs de tamaño similar a los de una única capa, 
pero con una densidad menor de 1x108 QRs/cm2, lo que demuestra que para espacia-
dores tan pequeños, la eficiencia de formación de QRs es muy baja. Debido a que el 
espesor de la capa espaciadora es del mismo orden que la altura de los QRs de la pri-
mera capa, aventurar una hipótesis de por qué ocurre esto resulta complicado pues son 
muchos los efectos que podrían dar lugar a esta disminución de la densidad tan gran-
de, desde una mala distribución de tamaños de los QDs de partida en la segunda y 
tercera capas, hasta alteraciones en los procesos cinéticos-termodinámicos-dinámicos 
de transformación durante el proceso de recubrimiento parcial de los QDs. Para la 
muestra con un espaciador de 3nm de GaAs (figura 5.3 (c)) se observa una distribu-
ción de tamaños muy poco homogénea, con varias familias de diferentes nanoestructu-
ras que van desde nanoestructuras similares a QRs con una relación de aspecto mucho 
más pequeña (1:150) y un cráter central que penetra al menos 2.5nm bajo el nivel de la 
superficie (probablemente limitado por la resolución de la punta de AFM), lo que su-
giere que el agujero de cada QR penetra hasta la capa anterior; también aparecen una 
familia de QRs similares a los de un única capa, y una última familia de nanoestructu-
ras similares a QDs con una relación de aspecto de (1:3). Para dilucidar si el origen de 
la formación de estas familias se debía a una mala distribución de tamaños de los QDs 
empleados para formar los QRs, se fabricaron dos muestras adicionales con tres capas 
apiladas, las dos primeras con QRs y la última capa con QDs en los que no se realizó 
ningún proceso de recubrimiento parcial; una muestra con d(GaAs)=3nm y otra con 
d(GaAs)=6nm. En ambos casos, se encontraron distribuciones de QDs con densidades 
y uniformidad muy similares a las de la figura 5.3 (a) y una relación de aspecto lige-
ramente mayor, con alturas de 12±2nm. Podemos concluir por tanto, que la formación 
de las diferentes familias en la muestra con una capa espaciadora de GaAs entre las 
capas de 3nm, está asociada con la alteración de los procesos cinéticos-
termodinámicos-dinámicos durante el proceso de recubrimiento parcial de los QDs 
para obtener QRs. Estos resultados, sugieren que los procesos de segregación de 
In(InAs) y propagación del campo de tensiones entre las capas apiladas de QRs para 
d(GaAs)=3nm, alteran significativamente los procesos que dan lugar a la formación de 
QRs y no a los mecanismos de autoensamblado de los QDs. Para d(GaAs)=4.5nm los 
resultados de AFM obtenidos muestran una distribución de tamaños de QRs que em-
pieza a parecerse más a la de una única capa de QRs, el 90% de los QRs son similares 
a los de una única capa y sólo el 10% muestran una relación de aspecto 1:150 con 
cráteres grandes y profundos. Para d(GaAs)>4.5 nm la relación de aspecto  y densidad 
de los QRs en capas apiladas es muy similar a la de los QRs de una capa única, si bien 
el cráter central es ligeramente más grande, con un dint=25±5nn y una profundidad 
típica de 1nm. Las diferencias de tamaño obtenidas para el cráter central se atribuyen a 
la formación de QDs ligeramente más altos (aproximadamente un 10%) en capas api-
ladas, como se demostró en esta sección con muestras con dos capas apiladas de QRs 
y una última capa de QDs. 
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Los resultados para la ca-
racterización de la emisión óptica a 
baja temperatura (15K) del estado 
fundamental de las muestras con 
tres capas apiladas de anillos cuán-
ticos con diferentes espesores para 
la capa espaciadora de GaAs se 
presentan el figura 5.4. Para 
d(GaAs)<4.5nm los espectros de PL 
presentan un claro ensanchamiento 
inhomogéneo, asociado con la falta 
de uniformidad de las distribuciones 
de tamaños observadas mediante 
AFM. Se observa, además, un des-
plazamiento de la emisión óptica 
hacia el rojo, que podría estar origi-
nado por el aumento de tamaño de 
los QR debido a la segregación de 
In entre capas y a la propagación del 
campo de tensiones, como veremos 
en la sección siguiente, aunque 
también podría tener su origen en 
un acoplamiento electrónico entre 
los QRs de diferentes capas apila-
das. Para d(GaAs)>6nm, la emisión del estado fundamental de las diferentes muestras 
está centrada entre 900 y 930nm, con una emisión de PL muy próxima a la de una 
única capa de QRs, centrada en 920nm(1.335 eV), si bien se observa cierta asimetría 
en la envolvente del espectro para la cola de bajas energías, asociada con una distribu-
ción de tamaños asimétrica, con mayor número de QRs grandes que de QRs más pe-
queños con respecto al valor promedio de la distribución. El origen de esta distribu-
ción de tamaños está asociado con el ordenamiento vertical a lo largo de la dirección 
(001) de los QRs de diferentes capas, que favorece un aumento de tamaño de los QRs 
de las capas superiores (n=3), tal y como se presenta en las sección siguiente. 
 
5.4 Resultados de XTEM 
 En esta sección se presentan los resultados obtenidos del estudio de las 
muestras de QRs con tres capas apiladas separadas entre si por un espaciador de GaAs 
de 3 y 6nm, realizado mediante sección transversal de TEM a lo largo de la dirección 
(110). Las imágenes obtenidas se muestran en la figura 5.5. En la imagen de la figura 
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Figura 5.4: Espectros de PL a baja temperatura 
realizados empleando una potencia de excitación 
de 10mW, de una única capa de anillos cuánticos 
y de muestras de tres capas apiladas de anillos 
cuánticos con diferentes espesores para la capa 
espaciador a de GaAs. 
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5.5.(a) se muestra una región ampliada de la muestra con d(GaAs)=3nm donde se 
puede observar un claro ordenamiento vertical de los QRs originado por la propaga-
ción del campo de tensiones que genera la primera capa de QRs a lo largo de las suce-
sivas capas. Se aprecia claramente un aumento del tamaño de los QRs entre la primera 
capa y las capas sucesivas motivado por la segregación de In y la propagación del 
campo de tensiones. En la imagen de la figura 5.5.(b) se muestra una región de la 
muestra con un espaciador de 6nm en la que se observa claramente un ordenamiento 
vertical de los QRs entre diferentes capas, aunque no se observa un aumento de ta-
maño de los QRs entre la primera capa y las capas sucesivas. 
 El ordenamiento vertical observado no se produce en todas las regiones es-
tudiadas mediante XTEM. Un análisis preciso de las diferentes imágenes obtenidas ha 
permitido determinar que el ordenamiento vertical entre capas apiladas de QRs para 
espaciadores de 3 y 6nm sólo se produce cuando un anillo de la primera capa está 
perfectamente asilado y no solapa con otros. Cuando varios anillos solapan entre si la 
propagación del campo de tensiones no es uniforme y el ordenamiento vertical no se 
produce, o se produce con un cierto ángulo. Es interesante destacar que nunca se han 
observado QRs en la segunda o tercera capa sin que exista un QRs en la capa inferior. 
En términos generales podemos decir que el ordenamiento vertical observado no es 
 
Figura 5.5: Imágenes de sección transversal de TEM de dos muestras con tres capas 
apiladas de QRs, separadas entre si por una capa espaciadora de GaAs de espesor: (a) 
d(GaAS)=3nm (imagen de campo oscuro en la reflexión (002)) y (b) d(GaAS)=6nm 
(imagen de campo claro en la reflexión (004)) 
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perfecto y la posición del centro de masas con respecto a la dirección (001) de los QRs 
de las diferentes capas suele ir alternándose a derecha e izquierda, con respecto a un 
cierto valor promedio, este comportamiento se atribuye a la diferencia de tamaño ob-
servada en el borde de los anillos, que suele ser más alto en algunas regiones que en 
otras y producen una mayor tensión. 
5.5 Conclusiones 
De los resultados obtenidos en esta sección podemos concluir que: 
• Es posible obtener capas apiladas de anillos cuánticos autoensam-
blados. 
• Se ha demostrado experimentalmente que los mecanismos de segre-
gación de In(InAs) y de propagación del campo de tensiones origi-
nado por la primera capa de QRs, no altera el proceso de autensam-
blado de los QDs de las capas siguientes, aunque modifica 
significativamente el proceso de formación de QRs mediante el re-
cubrimiento parcial de QDs con 2nm de GaAs; para espaciadores de 
GaAs entre las capas apiladas menores de 4.5 nm. 
• La morfología de los QRs y emisión óptica del estado fundamental a 
baja temperatura de capas apiladas con espaciadores mayores de 
6nm son similares a las de una única capa de QRs. 
• Para espaciadores entre las capas de 3 y 6nm de GaAs, se han obser-
vado regiones en las que se produce un ordenamiento vertical de los 
QRs entre los QRs de diferentes capas. 
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6 Espectroscopía de Capacitancia-voltaje 
aplicada al estudio de Puntos cuánticos 
y anillos Cuánticos 
6.1 Introducción 
 Como ya se ha presentado en los capítulos precedentes y en la introducción 
de esta memoria las extraordinarias propiedades de confinamiento cuántico y excelen-
tes propiedades ópticas, hacen que las nanoestructuras autoensambladas con confina-
miento cuántico en dos o tres dimensiones, estén siendo ampliamente utilizadas en 
dispositivos con aplicaciones electro-ópticas como láseres de diodo o fotodetectores. 
En los últimos años, se las ha empezado a considerar como candidatas óptimas para la 
realización de dispositivos la realización de dispositivos de almacenamiento de infor-
mación1 y como sistemas para preparar estados entrelazados en aplicaciones, o como 
emisores controlados de un solo fotón. Aunque multitud de autores en la literatura han 
contribuido a la comprensión del crecimiento, caracterización morfológica, óptica o 
estructural de dichas nanoestructuras, incluso se han realizado con éxito dispositivos 
comerciales como láseres de diodo utilizando las ventajas de las nanoestructuras en la 
zona activa; el número de investigaciones que se han realizado sobre las características 
de transporte de las mismas es mucho más reducido. Como ya hemos puesto de mani-
fiesto en esta memoria en varias ocasiones, el confinamiento cuántico para los electro-
nes y los huecos depende fuertemente de la morfología, tamaño, composición interna 
de las nanoestructuras (material que las compone, gradientes de composición y tensión 
interna) o composición (material que las compone, gradientes de composición y ten-
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sión interna) del material de la matriz en el que estas nanoestructuras está embebidas.  
Todo esto dificulta la simulación de las propiedades ópticas y de confinamiento cuán-
tico mediante predicciones teóricas.  
 Por otra parte, la caracterización óptica proporciona información acerca de 
las transiciones permitidas entre los niveles energéticos de la BC y la BV, pero no pro-
porciona información de manera directa sobre la repartición de dicha diferencia de 
energías con respecto a la BC y a la BV(alineamiento de bandas o “Band offset” en 
inglés), es decir, sobre la distancia de los niveles con respecto al borde de la banda de 
conducción o la banda de valencia. El número de autores interesados en las medidas 
de transpore sobre nanoestructuras autoensambladas es cada vez más numeroso, y son 
varios los autores que han enfatizado la importancia de caracterizar con precisión las 
propiedades de confinamiento cuántico para electrones y huecos de manera indepen-
diente.2,3,4,5.. La técnica de caracterización de nanoestructuras mediante espectroscopia 
de capacitancia voltaje es una técnica en auge, pues no sólo permite determinar la 
estructura de niveles energéticos, sino que además permite medir, si se combina con 
un modelo teórico, las interacciones de intercambio entre los portadores confinados en 
los diferentes niveles energéticos de las nanoestructuras, o la influencia de carga adi-
cional confinada en la banda de conducción o la banda de valencia sobre la recombi-
nación de excitones en el estado fundamental6. 
 En este capítulo se presentan los resultados obtenidos del estudio indepen-
diente del confinamiento cuántico para electrones y huecos en puntos cuánticos auto-
ensamblados de InAs sobre GaAs(001) y anillos cuánticos autoensamblados de 
In(Ga)As sobre GaAs(001), presentados en el capítulo 1, realizado mediante espec-
troscopia de capacitancia-voltaje (CV) a baja temperatura (20K) combinada con el 
estudio de la emisión de fotoluminiscencia a la misma temperatura. La combinación 
de ambas técnicas nos permite esquematizar el diagrama de niveles energéticos tanto 
para la BC como para la BV de QDs y QRs, lo cual resulta de vital importancia para el 
desarrollo e implementación de dispositivos opto-electrónicos basados en nanoestruc-
turas autoensambladas.  
 Los resultados que se presentan en este capítulo son el fruto de la dedicación 
exclusiva durante dos años de esta tesis doctoral al desarrollo de la técnica de espec-
troscopia de capacitancia voltaje como una técnica de caracterización pionera en el 
Instituto de Microelectrónica de Madrid. El desarrollo de esta técnica ha conllevado: 
 
1) El diseño, la fabricación y optimización mediante MBE de las 
estructuras de las diferentes muestras empleadas, basándose en 
las referencias encontradas en la literatura2,4. 
 
2) El desarrollo y optimización de las técnicas de tecnología ade-
cuadas para procesar diodos o foto-diodos tipo Schottky a partir 
de las muestras fabricadas mediante MBE, empleando litografía 
óptica convencional, ataque químico húmedo y metalización de 
contactos mediante evaporación por haz de electrones. 
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3) Montaje de un sistema experimental para la medida de espectros 
de CV integrado en un sistema de fotoluminiscencia a baja tem-
peratura y la programación del sistema de control mediante un 
PC para la adquisición automática de los espectros de CV. 
 
4) Caracterización de los dispositivos fabricados (diodos) y de la 
estructura de niveles energéticos de QDs y QRs mediante CV. 
 
 La caracterización de QDs se ha empleado como técnica de control para la 
puesta a punto del puesto de la técnica experimental puesto que existen referencias 
detalladas en la literatura tanto para la BC como para la BV. 
6.2 La espectroscopia de Capacitancia-Voltaje. El 
proceso de medida y montaje de un sistema 
experimental en el IMM para la medida de es-
pectros de capacitancia- voltaje integrado con 
un sistema de fotoluminiscencia 
 Para el estudio de las propiedades de confinamiento cuántico a partir de la 
medida de los niveles energéticos para electrones (e-) y huecos (h+) con respecto al 
borde de la banda de conducción y la banda de valencia respectivamente, de QD y 
QR, éstos se introducen en el interior de una estructura del tipo diodo schottky (SD del 
inglés “Schottky Diode”), esquematizada en la figura 6.1 (a). La región de GaAs ex-
trínseco actúa como contacto posterior, se emplea GaAs:Si con una concentración de 
donores de 1x1018 donores/cm3, para los dispositivos tipo N que nos permitirán carac-
terizar la estructura de niveles energéticos para los (e-) con respecto al borde a la ban-
da de conducción del GaAs; y GaAs:Be con una concentración de aceptores de 2-
3x1018 aceptores/cm3, para los dispositivos tipo P, que nos permitirán caracterizar la 
estructura de los niveles energéticos para los huecos (h+) con respecto al borde de la 
banda de valencia. Las nanoestructuras se encuentran embebidas entre una barrera 
túnel (T1) de 25nm de GaAs intrínseco para los dispositivos tipo N y de 20nm para los 
dispositivos tipo P; y una barrera (T2) formada por una capa de 30nm de GaAs intrín-
seco, seguida de una súper red de periodo corto (SPSL) de AlAs/GaAs formada por 30 
periodos de 30nm de AlAs y 10nm de GaAs, que actúan de barrera y aumentan la 
tensión umbral del SD. 5nm de GaAs sobre la SPSL evitan la oxidación de la misma, 
con un espesor total para T2 de 1550nm. Sobre esta superficie se deposita una triple 
capa metálica que actúa como unión schottky.  
 El funcionamiento del dispositivo se esquematiza en la figura 6.1 (b). De 
manera muy generalizada, podemos entender el proceso de medida de la siguiente 
manera. Aplicando una pequeña tensión de corriente alterna (AC) sumada a una ten-
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sión de corriente continúa (DC) de 
polarización negativa entre la puerta 
Schottky y el contacto posterior (V1 en 
la figura 6.1 (b), los niveles energéticos 
de las nanoestructuras (para la BC en 
este esquema) quedan por encima del 
nivel de Fermi (Ef) de la estructura. 
Aplicando sucesivamente tensiones de 
polarización cada vez más positivos, es 
posible alinear resonantemente el Ef 
con los niveles energéticos de las na-
noestructuras. Cuando esto ocurre, los 
portadores de carga pueden tunelear a 
través de T1 dentro y fuera de las na-
noestructuras debido a la acción del 
potencial AC, y se observa un incre-
mento en la señal de capacidad frente a 
voltaje de polarización del SD. De este 
modo, podemos realizar un barrido del 
potencial de polarización DC, y para 
cada punto registra el valor promedio 
de la corriente AC que atraviesa el 
dispositivo, mediante una técnica de 
detección en fase tipo “Lock-In”. Ésta 
corriente es proporcional a la capacidad 
del dispositivo para cada valor del vol-
taje DC aplicado. De este modo, obte-
nemos un espectro proporcional a la 
capacitancia diferencial del dispositivo, 
que será la convolución entre la capa-
cidad geométrica asociada a la estruc-
tura del diodo y a la capacidad de las 
nanoestructuras embebidas en el diodo a una distancia T1 de la región extrínseca, posi-
ción que denominaremos como la “zona activa” del dispositivo, por ser el lugar donde 
se inyecta los portadores de carga. 
 Ya que la señal de capacidad (más correctamente la capacitancia diferencial) 
es proporcional a la densidad de estados (DOS) de todo el dispositivo7, si el carácter 
de confinamiento cuántico de los niveles energéticos presentes en el dispositivo es 
tridimensional (como en una caja cuántica o punto cuántico), observaremos un pico en 
la señal de CV (aparecen regiones con capacitancia diferencial negativa), mientras que 
si es unidimensional (tipo pozo cuántico), observaremos una terraza8. 
 Una vez registrado el espectro de CV, para poder extraer la posición 
de los niveles energéticos de las nanoestructuras con respecto al borde de las 
bandas del GaAs, es necesario convertir el voltaje de polarización para el que 
 
Figura 6.1: (a) Esquema de un diodo Schott-
ky con nanoestructuras en la zona activa, 
empleado para la medida de espectros de 
capacitancia-voltaje.(b) Diagrama de la ban-
da de conducción de un diodo Schottky tipo 
N bajo la acción de dos voltajes de polariza-
ción diferentes. 
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tienen lugar las resonancias túnel, a una escala de energías con respecto al bor-
de de la banda de conducción o banda de valencia. Para ello, es necesario tener 
en cuenta tres factores:  
1) La geometría de la muestra, es decir, la relación entre las 
distancias T1 y T2, que determinaremos a partir de los espe-
sores nominales depositados durante el proceso de creci-
miento por MBE. 
 
2) La energía de construcción (“altura”) de la barrera schott-
ky. Que determinaremos a partir del estudio de la capaci-
dad geométrica en función del voltaje para diodos que no 
poseen nanoestructuras embebidas en la zona activa, tal y 
como se presentará en la sección. 
 
3) La corrección a la posición de los niveles de energía nece-
saria debido a la energía de repulsión coulombiana entre 
las cargas confinadas en un mismo nivel energético o entre 
dos niveles diferentes, de las nanoestructuras. Esta correc-
ción se ha extraído de la referencia 9, donde se emplea el 
modelo del oscilador harmónico bidimensional para simu-
lar los espectros de CV de puntos cuánticos de InAs sobre 
GaAs(001), y para calcular las energías de interacciones 
entre electrones y huecos individuales confinados en los di-
ferentes niveles de energía de la BC o BV. En la tabla I de 
esta referencia se presenta la interacción directa e-e(o h-h), 
en la tabla II la interacción de intercambio e-e(o h-h) y en 
la tabla III la interacción directa e-h. 
 
 Conocidas la geometría de la muestra (esto es, los parámetros T1 y T2) y la 
altura de la barrera schottky (Usch), es posible relacionar la distancia energética del 
borde de la banda de conducción o valencia a la posición del Ef en la posición de las 
nanoestructuras (a una distancia T1 de el contacto posterior), con el voltaje de polari-
zación aplicado (Vg) al diodo, mediante la ecuación (6.1), donde se asume que las ban-
das se curvan linealmente, por lo que la se conoce como “ley de la palanca”: 
(6.1)   ( )gSch VUeTT
T
E −××





+
=
21
1  (eV) 
Donde "e" es el valor absoluto de la carga elemental. El tratamiento para la banda de 
valencia es completamente análogo, salvo el criterio de signos y una corrección añadi-
da debido a la formación de una región de carga depletada en la intercara entre la zona 
extrínseca dopada P y la barrera túnel intrínseca, con un dopado residual no intencio-
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nado de 1x1015 donores/cm3 para las muestras fabricadas en el sistema MBEIII. Esta 
corrección depende del voltaje de polarización y se ha calculado según las indicacio-
nes y fórmulas de la referencia 10.  Esta corrección es del orden del 5-10% para volta-
jes de polarización entre 0-1V para la estructura de los diodos tipo P empleados en 
este capítulo. 
 El sistema experimental para la medida de espectros de capacitancia-voltaje 
se montó en el mismo sistema experimental para la medida de fotoluminiscencia a 
baja temperatura que se describió en la sección 3.4 del capítulo 1, página 52. Se intro-
dujo en el criostato de helio recirculado un pasamuros con cinco contactos con su co-
rrespondiente cableado hasta la posición del dedo frío, donde se fija el diodo Schottky 
una vez encapsulado mediante grasa compatible con ultra alto vacío. Para generar el 
potencial de polarización del diodo se emplea una tarjeta de adquisición analógico-
digital de 12bits conectada y gestionada por un PC, que permite un rango de trabajo de 
±10V (DC) con un paso de±10mV, este rango se reduce mediante un divisor de ten-
sión (un factor 5), con lo que el rango de trabajo queda fijado en ±2V con un paso 
mínimo de ±2mV. Como fuente de voltaje AC se utiliza el generador de funciones de 
un amplificador Lock-In, que permite generar una señal sinusoidal en un rango de 10-
100000Hz, y un valor pico-pico de 1mV hasta 1V. La corriente promedio AC, se re-
gistra mediante técnicas de detección en fase, empleando para ello un amplificador 
sincronizado tipo Lock-In, que permite el registro simultaneo del modulo del valor 
promedio de la componente AC que atraviesa el diodo, así como el valor promedio de 
la componente capacitiva (desplazado 90º con respecto a la fase del voltaje de 
modulación) y de la parte reactiva (en fase con el voltaje de modulación). Todo el 
proceso de medida esta automatizado mediante un programa realizado en el lenguaje 
Lab-View. Todos los espectros de CV de esta memoria han sido registrados 
empleando un voltaje de modulación AC pico-pico de 10mV y una frecuencia de 
430Hz.   El montaje experimental descrito permite medir el espectro de fotoluminis-
cencia de las nanoestructuras embebidas en la estructura de diodos Schottky, lo que 
permite una correlación directa entre el espectro de emisión de PL y el espectro de CV 
obtenido. 
6.3 Descripción de la estructura y crecimiento de 
las muestras 
 La estructura de las muestras para el procesado de diodos o foto-diodos tipo 
Schottky se presenta en la Figura 6.2. Los espesores de las diferentes regiones y los 
valores de dopado de la zona extrínseca ya se comentaron en la sección anterior. To-
das las regiones y las nanoestructuras(QDs o QRs) fueron fabricadas siguiendo los 
procedimientos y parámetros de crec11imiento descritos en el capítulo 1, a excepción 
de la superred de periodo corto de AlAs/GaAs. 
  134 
 Durante aproximadamente un periodo de un año y medio se crecieron 
aproximadamente unas 50 epitaxias (unos 500 dispositivos procesados) con y sin na-
noestructuras en la zona activa, de las cuales aproximadamente 30 (un 60% de las 
epitaxias fabricadas) no presentaban las características capacitivas esperadas de la 
estructura tipo diodo Schottky. Tras un periodo largo de optimización de los paráme-
tros de crecimiento, procesos de tecnología, y caracterización de los diodos ya proce-
sados, se concluyó que este comportamiento se debía a la presencia de impurezas en 
las regiones de SPSL de AlAs/GaAs que se originaban durante el crecimiento. Para 
estos diodos, la curva característica I-V presentaba un voltaje de ruptura del diodo 
(voltaje de codo) en polarización directa de casi 1V a temperatura ambiente, cuando 
para un diodo Schottky de estas características debería ser entorno a 0.3V. a señal de 
CV no presentaba las trazas correspondientes a la inyección de portadores en la región 
con nanoestructuras. Esto se asoció a la presencia de impurezas aceptoras en las barre-
ras de AlAs que impedían que la curvatura de bandas fuese lineal, con lo que los nive-
les electrónicos de los QD nunca llega-
ban a entrar en resonancia con el Ef. 
Mas información sobre este problema 
puede encontrase en la referencia 6. 
 Para que las regiones de 
SPSL de AlAs/GaAs tengan las pro-
piedades eléctricas adecuadas y estén 
libres de defectos debe depositarse el 
AlAs con una reconstrucción superfi-
cial de la superficie del substrato 
C4x412. Cuando las SPSL se fabricaron 
bajo esta condición, los diodos Schott-
ky funcionaron correctamente, con un 
voltaje de codo a temperatura ambiente 
de aproximadamente 0.3V y una co-
rriente de oscuridad en la región de 
polarización inversa menor de 10-9A. 
6.4 Tecnología de fabricación de diodos Schottky 
 Para realizar los diferentes pasos de tecnología necesarios para fabricar los 
dispositivos de diodo Schottky (procesado), se siguieron dos aproximaciones diferen-
tes. Una mediante litografía óptica ultravioleta convencional y otra mediante máscaras 
de sombra. Ambos casos se resumen en la tabla 6.1 
 El procesado de las muestras requirió del diseño y la optimización de una 
máscara de litografía óptica convencional. Este procesado consta de varios pasos de  
GaAs extrínseco P+ o N+
Barrera túnel de GaAs
GaAs
GaAs/AlAs SPSL
Substrato de GaAs intrínseco
GaAs
 
Figura 6.2: Esquema de la estructura de las 
muestras fabricadas por MBE para el proce-
sado de diodos tipo Schottky. 
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litografía óptica convencional, ataque químico para definir mesas y diversas metaliza-
ciones para definir el contacto posterior y el schottky. Estos pasos se esquematizan en 
la tabla 1. En un área de muestra de 7 x7 mm2 se procesan a la vez 11 dispositivos de 
diámetros diferentes, entre 1mm y 100micras. La fabricación de mesas mediante un 
ataque químico húmedo evita la aparición de corrientes laterales o de fuga entre dispo-
sitivos. Los contactos Ohmicos se realizan mediante la aleación de una capa metálica 
de Ni/Ge/Au/Ni/Au para los contactos tipo n+ o una capa de Au/Zn/Au para los tipo 
p+. El contacto schottky se realiza mediante una triple capa de Cr/Ni/Au. Una vez pro 
cesados los dispositivos se encapsulan mediante “ball-bonding” con un hilo de oro de 
25 micras de diámetro, sobre una pieza de alúmina con contactos metálicos definidos. 
El proceso de tecnología óptica convencional produce diodos de alta calidad, con ex-
traordinarias características, aunque es un proceso tedioso y complejo, en el que se 
llega a emplear mucho tiempo. Además, se desaprovecha mucha cantidad de material. 
Por este motivo, se utilizó en algunos casos un proceso de tecnología empleando más-
caras de sombra metálicas para la definición de los contactos, que evitaba los pasos de 
litografía. Se definían de este modo contactos Ohmicos cuadrados y contactos Schott-
ky circulares con un diámetro de 500 micras. Aunque no se definían mesas en la es-
(a) PASO DESCRIPCIÓN
1 Litografía Óptica
Definición ventanas circulares sobre fotoresina positiva para la definición de mesa 
(tamaños entre 100 y 1000mm de diámetro)
2
Ataque químico de las 
mesas
Ataque químico humdeo para fabricar mesas en la estructura, empleando 
H3PO4:H2O2:H2O (2:1:17), velocidad del ataque 0.5¬m/min.
3 Lift-Off (Acetona+Ultrasonidos)-->Isopropílico--> H2O
4 Litografía Óptica
Apertura de ventanas circulares en la fotoresina positiva alrededor de las mesas 
para la fabricación de los contáctos Ohmicos
5 Lift-Off (Acetona+Ultrasonidos)-->Isopropílico--> H2O
TipoN: Ni(10nm)/Ge(24nm)/Au(60nm)/Ni(40nm)/Au(300nm) + recocido a 350ºC 
durante 1min.
TipoP: Au(10nm)/Zn(30nm)/Au(300nm) + recocido a 400ºC durante 2min.
7 Lift-Off (Acetona+Ultrasonidos)-->Isopropílico--> H2O
8 Litografía Óptica
Apertura de ventanas circulares en la fotoresina sobre las mesas para la fabricación 
del contacto Schottky
Diodos:Cr(10nm)/Ni(10nm)/Au(200nm)
Foto-Diodos(Contacto semitransparente):Cr(3nm)/Ni(3nm)
10 Lift-Off (Acetona+Ultrasonidos)-->Isopropílico--> H2O
11 Litografía Óptica Pasivado de la superficie con fotoresina positiva + recocido a 90º durante 1hora
12 Encapsulado Ball-Bonding con hilo de Au de 25¬m de diámetro
(b) PASO DESCRIPCIÓN
1
TipoN: Ni(10nm)/Ge(24nm)/Au(60nm)/Ni(40nm)/Au(300nm) + recocido a 350ºC 
durante 1min.
2 TipoP: Au(10nm)/Zn(30nm)/Au(300nm) + recocido a 400ºC durante 2min.
3 Diodos:Cr(10nm)/Ni(10nm)/Au(200nm)
4 Foto-Diodos(Contacto semitransparente):Cr(3nm)/Ni(3nm)
5 Encapsulado Ball-Bonding con hilo de Au de 25¬m de diámetro
Metalización del Contacto 
Ohmico + Recocido
Metalización del contacto 
Schottky
Metalización del Contacto 
Ohmico + Recocido
6
Metalización del contacto 
Schottky
9
 
Tabla 6.1: Pasos que se realizan para el procesado de los diodos Schottky empleando 
(a) Litografía óptica convencional y (b) Máscaras de Sombra. 
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tructura, la característica IV de los diodos era lo suficientemente buena como para 
caracterizar de una manera rápida la calidad de la epitaxia sin necesidad de realizar 
todos los pasos de tecnología mediante litografía óptica. Los espectros de CV presen-
tados en esta memoria corresponden a diodos procesados mediante litografía óptica 
convencional, con mesas y un diámetro para el contacto Schottky de 500µm. La geo-
metría circular de las mesas y de los contactos reduce el ruido eléctrico y garantiza la 
homogeneidad del potencial entre el contacto posterior y el superior, con lo que la 
corriente túnel inyectada en las nanoestructuras también es homogénea. 
 Una fotografía de dos muestras procesadas mediante los dos procesos de 
tecnología descritos se presentan en la figura 6.3. 
6.5 Estudio de la capacidad geométrica y altura de 
la barrera schottky en dispositivos tipo N y tipo 
P sin nanoestructuras en la zona activa. 
 Con el fin de medir experimentalmente la altura de la barrera schottky, se 
fabricaron dos muestras de estructura de SD, una tipo N y otra tipo P, idénticas a las 
descritas en la sección 6.3 pero sin nanoestructuras (QDs o QRs) en la zona activa. 
Una vez procesadas y encapsuladas se estudió la capacidad geométrica de las mismas. 
Los resultados obtenidos para la muestra N medidos a 20 K, se representa en la.  
 
Figura 6.3: Fotografías de dos muestras con diodos Schottky procesados empleando (a) 
Tecnología de fabricación mediante litografía óptica convencional y (b) Tecnología de 
fabricación mediante máscaras de sombra. 
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 Para un voltaje de polari-
zación de unos 0.4 (V) se observa 
un rápido incremento de la capaci-
dad, seguido de una terraza. Este 
incremento de la capacidad es 
debido a dicho voltaje, la banda de 
conducción se encuentra próxima a 
la condición de banda plana, y  se 
forma un gas bidimensional de 
electrones (2DEG) en la intercara 
de GaAs intrínseco con la SPSL de 
ALAs/GaAs. Adoptando el criterio 
de que la condición de banda plana 
se alcanza cuando el voltaje de 
polarización es tal que el incre-
mento de la señal de capacidad 
presenta un punto de inflexión 
(señalado con una flecha en la 
figura 6.4) podemos considerar 
que la altura de la barrera schottky se corresponde con dicho voltaje de polarización 
expresado en (eV). Para las muestras dopadas p+ el razonamiento y el proceso de me-
dida es completamente análogo. 
 Siguiendo estos criterios se obtuvieron las siguientes energías para la altura 
de la barrera schottky: 
UNSch = 760 (meV) 
 
UPSch = 650 (meV) 
Estos valores se corresponden con los encontrados en la literatura . Este método per-
mite conocer la altura de la barrera schottky con mucha precisión y por tanto, aplicar 
la ecuación (6.1) de una manera más precisa que los métodos propuestos en la literatu-
ra13.  
6.6 Caracterización de puntos cuánticos de InAs 
sobre GaAs (001) mediante espectroscopia de 
Capacitancia-Voltaje 
 Una vez optimizadas las técnicas de crecimiento y procesado de los disposi-
tivos, se crecieron dos muestras con QDs en la zona activa, una tipo N y otra tipo P. 
Los QDs se fabricaron siguiendo el procedimiento descrito en la sección 4.4.4, debido 
a problemas técnicos con la célula de efusión de Arsénico, los QDs se fabricaron em-
pleando una BEP(As2)=3x10
-6 torr, para compensar los efectos de un flujo molecular 
-2.0 -1.5 -1.0 -0.5 0.0 0.5 1.0 1.5 2.0
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Gate Voltage (V)
Capacitance
2DEGCurvature
 
Figura 6.4: Medida de la capacidad geométrica de 
un diodo Schottky tipo N sin nanoestructuras en la 
zona activa. Se muestra también la curvatura (se-
gunda derivada) de la señal. 
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de As2 y según los resultados del capítulo 1, se empleó una Vc(InAs)=0.025 MC/s. La 
morfología, uniformidad y densidad del conjunto de QDs obtenidos en estas condicio-
nes son similares a las descritas para los conjuntos de QDs optimizados, si bien la 
relación de aspecto de estos QDs es ligeramente mayor, con una altura de 14nm y un 
diámetro de 60nm. Los resultados obtenidos para la caracterización de PL de este tipo 
de QDs embebidos un una estructura de diodos Schottky y la caracterización de CV se 
muestran a continuación. 
 El espectro de fotoluminiscencia a baja temperatura (20K) obtenido para la 
muestra tipo N se muestra en la figura 6.5. La 
potencia de excitación empleada es de 10 mW. 
Conjuntamente se midió la señal de PL para la 
muestra tipo P, que no presentó diferencias signi-
ficativas con respecto a la muestra tipo N (<2%). 
Las posiciones y anchuras se han extraído reali-
zando un ajuste a dos gaussianas, y se muestran 
en la Tabla 6.3. También se observan los picos 
correspondientes a la emisión de PL de la capa de 
mojado (WL) y al GaAs intrínseco. 
 Los espectros de CV para las muestras 
con QD obtenidos a 20K se muestran en la figura 
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Figura 6.5: Emisión de PL a 20K y una potencia de excitación de 10mW para QDs 
embebidos en la zona activa de un diodo Schottky tipo N. Se muestra también el resul-
tado del ajuste del estado fundamental y el primer estado excitado mediante dos curvas 
Gaussianas de idéntica anchura. 
 Energía FWHM 
Eo 1065 meV 45 meV 
E1 1130 meV 45 meV 
WL 1425 meV  
GaAs 1500 meV  
Tabla 6.2: Energías de las transi-
ciones observadas en el espectro 
de PL de la Figura 6.7, obtenidas 
mediante el ajuste de curvas 
Gaussianas. 
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6.5 (a) para la BC y en la figura 6.5 (a) para la BV. Si bien las señales de capacidad 
son débiles, especialmente para la señal de CV del diodo tipo P. Este comportamiento 
está asociado al dopado residual tipo N de las regiones intrínsecas de esta muestra, que 
tienden a apantallar la señal de capacidad de los huecos. Sin embargo, es posible ob-
servar claramente trazas correspondientes a niveles energéticos tipo S y P para elec-
trones y S, P, y D para los huecos, en la segunda derivada (curvatura) de la señal de 
capacitancia. El carácter de los niveles energéticos se ha extraído de la literatura. La 
posición de los niveles energéticos y de las energía de repulsión Coulombiana se han 
estimado a partir de la señal de capacidad, la primera derivada y la segunda derivada 
de la señal mediante diversos métodos, como sustraer la señal de la capacidad geomé-
trica teórica y simular la señal de capacidad resultante y sus correspondientes deriva-
das mediante varias curvas Gaussianas de idéntica altura y anchura8; y empleando las 
correcciones y modelos descritos en la introducción de este capítulo, el error cometido 
en todo el proceso se ha cifrado en un 20%. Los resultados obtenidos para la estima-
ción de la energías de los diferentes niveles energéticos con respecto al borde de la BC 
o BV se resumen en la tabla 6.2, donde la energía de repulsión coulombiana corres-
ponde a la de electrones(huecos) en el 
estado fundamental. 
Los resultados obtenidos concuerdan con 
los encontrados en la literatura, lo que 
nos permite aplicar con seguridad los 
criterios establecidos para realizar el 
análisis de los espectros de capacitancia 
voltaje al estudio de QRs embebidos en 
estructuras del tipo diodo Schottky y que 
se presentan en la sección siguiente. Los 
niveles de huecos se encuentra más 
próximos al borde de la banda de valen-
cia que los electrones a la banda de con-
 
Banda de 
Conducción 
Banda de 
Valencia 
S 230 meV 200 meV 
P 185 meV 180 meV 
ECB 25 meV 27 meV 
hω 45 meV 20 meV 
WL 55 meV 25 meV 
Tabla 6.3: Resultados estimados a partir 
del análisis de los espectros de CV para 
QDs embebidos en la zona activa de dio-
dos Schottky tipo N y tipo P. 
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Figura12. Espectros de CV de QD embutidos en diodos schottky a) tipo n+  y b) tipo p+ . 
 
Figura 6.6: Espectros de CV a baja temperatura (20K) de QDs embebidos en diodos 
schottky (a) tipo N  y (b) tipo P. 
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ducción Además aparecen más niveles energéticos de huecos que de electrones, esto 
se atribuye a la dependencia con la masa efectiva de los niveles energéticos. Esto po-
dría explicarse debido al band offset existente entre el GaAs y el InAs. La diferencia 
energética entre los estados S-P es menor para los huecos que para los electrones, co-
mo corresponde. 
6.7 Caracterización de Anillos cuánticos de InAs 
sobre GaAs (001) mediante espectroscopia de 
Capacitancia-Voltaje 
 Debido a que los QDs de partida empleados en este capítulo eran ligeramen-
te más altos que los descritos en la sección 4.4.4, al realizar el proceso de recubrimien-
to parcial en las mismas condiciones descritas en la sección 4.5 para estos puntos 
cuánticos, los anillos cuánticos que se obtienen son un factor tres más altos de lo habi-
tual, con lo que la energía de emisión del estado fundamental se ve desplazada hacia el 
rojo. La morfología, uniformidad y densidad se mantienen similares a los QRs optimi-
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Figura 6.7: Emisión de PL a 20K y una potencia de excitación de 10mW para QRs 
embebidos en la zona activa de un diodo Schottky tipo P. Se muestra también el resul-
tado del ajuste del estado fundamental y el primer estado excitado mediante dos curvas 
Gaussianas de idéntica anchura. 
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zados. 
 El espectro de fotoluminiscencia de 
estos QRs embebidos en un diodo Schottky tipo P, 
medido a baja temperatura (20K) y con una po-
tencia de excitación de 10 mW se muestra en la 
figura 6.5. Las diferencias en la emisión de PL 
con respecto a QRs embebidos en un diodo tipo 
N, fabricados en las mismas condiciones no pre-
sentaba diferencia significativas (<3%). La emi-
sión del estado fundamental y del primer estado 
excitado se ajustaron mediante dos curvas Gaus-
sianas de idéntica anchura. Los resultados del 
ajuste se muestran en la tabla 6.4.  
 Los espectros de CV de QRs embebidos en diodos schottky tipo N y tipo P 
se presentan en la el análisis de los espectros es completamente análogo al análisis de 
los QDs, y se han empleado los mismos 
criterios para estimar las posiciones de 
los niveles de energía con respecto al 
borde de la BC y la BV, y para estimar el 
valor de la energía de repulsión coulom-
biana para electrones(huecos) confinados 
en el estado fundamental. El resultado del 
análisis se presenta en la tabla 6.5. Los 
resultados obtenidos para la BC concuer-
dan con los resultados presentados en la 
literatura por otros autores para QRs más 
pequeños pero de morfología y propieda-
des similares. Todo parece indicar que en 
 Energía FWHM 
Eo 1206 meV 42 meV 
E1 1260 meV 42 meV 
WL 1420 meV  
GaAs 1500 meV  
Tabla 6.4: Energías de las transi-
ciones observadas en el espectro 
de PL de la figura 6.5, obtenidas 
mediante el ajuste de curvas 
Gaussianas. 
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Figura 6.8: Espectros de CV a baja temperatura (20K) de QRs embebidos en diodos 
schottky (a) tipo N  y (b) tipo P. 
 
Banda de 
Conducción 
Banda de 
Valencia 
S 130 meV 165 meV 
P  120 meV 
ECB 22 24 meV 
hω 10 meV 45 meV 
WL 50 meV 25 meV 
Tabla 6.5: Resultados estimados a partir 
del análisis de los espectros de CV para 
QDs embebidos en la zona activa de dio-
dos Schottky tipo N y tipo P. 
  142 
los QRs los electrones se encuentran en un régimen de confinamiento débil, dónde las 
energías de interacción coulombiana dominan sobre las energías de cuantización entre 
los diferentes estados. Al contrario de lo que ocurre para los huecos, que están fuerte-
mente confinados. Un posible hipótesis para explicar estos resultados podría estar en 
la presencia de gradientes de composición de In(InAs) y a la presencia de fuertes ten-
siones internas dentro del anillo, tal y como parecen evidenciar los resultados de 
XSTM presentados en la sección 4.5.4. Según esto, podría resultar favorable para el 
electrón estar confinado por una región de InGaAs con menor tensión interna, mien-
tras que el hueco queda localizado en la región con mayor composición de In(InAs) y 
mayor tensión interna. 
 
6.8 Conclusiones 
 Podemos resumir las principales conclusiones de este capítulo como sigue: 
  
• Se ha desarrollado en el IMM un sistema de medida de capacitancia 
voltaje integrado en un sistema de fotoluminiscencia a baja tempera-
tura. 
 
• Se han implementado y optimizado los procesos de fabricación y 
medida de diodos Schottky con nanoestructuras embebidas en su in-
terior para el estudio del confinamiento cuántico de éstas nanoes-
tructuras. 
 
• Se ha desarrollado un método basado en la capacidad geométrica de 
diodos Schottky tipo N o tipo P para caracterizar con precisión la al-
tura de la barrera Schottky en estos dispositivos, y que es necesario 
conocer para poder determinar a partir de los espectros de CV, la po-
sición de los niveles energéticos de las nanoestructuras con respecto 
al borde de la BC o de l BV según corresponda. 
 
• Se han reproducido los resultados del esquema de niveles energéti-
cos completo para QDs de InAs, propuestos en la literatura, así co-
mo las energías de repulsión coulombiana para electrones(huecos) 
en confinados en el estado fundamental de éstas nanoestrucutas. 
 
• Se han reproducido los resultados del esquema de niveles energéti-
cos para la BC de QRs con respecto a los resultados propuestos en la 
literatura, y se ha determinado por primera vez el espectro de niveles 
energéticos de la BV para estas nanoestructuras; lo que ha permitido 
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determinar la estructura de niveles completa de los QRs por primera 
vez. 
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7 Conclusiones generales 
 Aunque las conclusiones principales obtenidas a lo largo del desarrollo de 
esta memoria se han ido presentando de manera resumida al final de cada capítulo, 
podemos presentar como epílogo algunas de las conclusiones más importantes de este 
trabajo de tesis doctoral. 
• En el capítulo IV se han presentado los resultados concernientes a al 
fabricación de puntos cuánticos y anillos cuánticos. Se ha presentado 
un método reproducible para transformar QDs con una altura mayor 
de 7nm en QRs, empleando para producir este cambio en la morfo-
logía un recubrimiento parcial de 2nm de GaAs, empleando para ello 
una temperatura del substrato de 470ºC y un flujo molecular de As2 
de 1.5x10-6 torr. Este resultado ha permitido que otros laboratorios 
de MBE hayan producido anillos cuánticos, de InAs sobre GaAs y 
de SiGe sobre Si. Se ha propuesto un modelo de formación de los 
anillos cuantiaos basado en la competición entre mecanismos diná-
micos, cinéticos y termodinámicos, a saber: El cambio de fase de 
InAs sólido en el ápice de QDs, a fases de In(InAs) que flotan sobre 
la superficie de GaAs(001) originado por la tensión biaxial inducida 
por el recubrimiento de GaAs; el proceso de Dewetting, la interdifu-
sión de In-Ga que da lugar a la formación de una aleación de In-
GaAs inmóvila en el borde del QD original, y la segregación y difu-
sión de In(As) sobre la superficie del substrato.  
 
• En el capítulo V se ha demostrado la posibilidad de fabricar capas 
apiladas de QRs. Demostrando que para espaciadores de GaAs entre 
las capas apiladas mayores de 6nm, es posible obtener propiedades 
para la morfología de los QRs y la emisión óptica similares a las de 
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muestras con una capa única de QRS. Se ha demostrado mediante 
sección transversal de XTEM que en algunas regiones de muestras 
con tres capas apiladas de QRs, separadas por espaciadores de 3 y 
6nm, se produce un ordenamiento vertical de los QR.Además, se ha 
resuelto por primera vez la estructura interna (morfología y compo-
sición) de QRs embebidos en matrices de GaAs. Demostrando que 
en cierto sentido, una morfología anular se mantiene después del re-
cubrimiento total con GaAs, aunque los QRs no llegan a presentar 
un agujero en el centro, sino más bien una depresión. 
 
• En el capítulo VI se ha determinado mediante espectroscopia de ca-
pacitancia voltaje, y por primera vez en la literatura, el esquema 
completo de niveles energéticos para anillos cuánticos, con respecto 
al borde de la banda de conducción y de la banda de valencia. 
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8 Apéndice A 
http://www.aps.org/meet/MAR06/baps/all_MAR06.pdf 
10:36AM A36.00014 Observation of the Aharonov-Bohm Effect in Self-
Assembled InGaAs/GaAs Nano-Volcanoes 
1 , N.A.J.M. KLEEMANS, P. OFFERMANS, J.H. WOLTER, P.M. KOENRAAD, Department of Semiconduc-
tor Physics, TU Eindhoven, The Netherlands, 
I.M.A. BOMINAAR-SILKENS, U. ZEITLER, P.C.M. CHRISTIANEN, J.C. MAAN, High Field Magnet Labora-
tory, Radboud University Nijmegen, The Netherlands, 
D. GRANADOS, J.M. GARCÍA, Instituto de Microelectronica de Madrid, CSIC, Spain, 
 V.M. FOMIN, V.N. GLADILIN, J.T. DEVREESE, TFVS, Universiteit Antwerpen, Belgium 
 
According to our X-STM data, self-assembled InGaAs/GaAs nano-volcanoes are characterized by an 
asymmetric rim and a depression rather than an opening at the center. We show that these asymmetric 
singly connected structures still can effectively manifest the electronic properties, like the Aharonov-Bohm 
(AB) oscillations, peculiar to the doubly connected geometry of ideal rings. AB oscillations in the persistent 
current are observed in low temperature magnetization measurements using torsion magnetometry in mag-
netic fields up to 15 T. 
The experimental results are in excellent agreement with theoretical predictions for strained nano-
volcanoes. 
 
1The work has been supported by the GOA BOF UA 2000, IUAP, FWO-V project G.0435.03, the WOG 
WO.035.04N (Belgium), MEC NANOSELF project (Spain) and the EC SANDiE Network of Excellence. 
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